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Als Antwort auf die Cobalt-Krise in den 70iger Jahren wurde Anfang der 80iger das
Nd-Fe-B-System entwickelt und die bis dato leistungsstärksten Sm-Co-Magnete abge-
löst [Sagawa84, Croat84, Hadjipanayis83]. Durch eine entsprechende Gefügeoptimierung
war es diesen Arbeitsgruppen gelungen, die nahezu perfekten intrinsischen magnetischen
Eigenschaften der Nd2Fe14B-Phase auf exzellente extrinsische Eigenschaften zu übertra-
gen. Zu nennen ist hierbei die hohe spontane Magnetisierung Msp dieser Phase, die durch
eine geeignete Texturierung und bei höchster Phasenreinheit über eine hohe Sättigungs-
polarisation Js in eine hohe Remanenz Jr transferiert werden konnte. Außerdem war
es möglich die hohe magnetokristalline Anisotropie der Nd2Fe14B-Phase bzw. deren hohe
Anisotropiefeldstärke Ha auf Koerzitivfeldstärken Hc größer als die Hälfte der Sättigungs-
polarisation zu übertragen und somit eine ausreichende Widerstandskraft gegen äußere
Magnetfelder bereitzustellen. Da das Drehmoment in einem Motor linear mit der Rema-
nenz eines Permanentmagneten (PM) skaliert, konnten somit leistungsstärkere Motoren
und Generatoren als bisher konstruiert werden [Gutﬂeisch11, Sugimoto11]. Im Vergleich
zu induktionsbasierten Maschinen sind permanentmagneterregte Systeme unter Verwen-
dung von Nd-Fe-B-Magneten deutlich eﬃzienter, d.h. sie erzeugen die gleiche Leistung
bei geringerem Gewicht und sind gerade für mobile Anwendung wie der Elektromobilität
oder den Oﬀ-Shore-Windanlagen geeignet. Letzteres wird ebenfalls durch den verringerten
Wartungsaufwand der getriebelosen permanentmagneterregten Systeme begünstigt.
Als Maß für die Leistungsstärke gilt allgemein die Energiedichte, die in einem PM
gespeichert werden kann. Diese wird über das maximale Energieprodukt (BH)max cha-
rakterisiert und beschreibt die maximale Flussdichte B, die in einer Spule unter Einﬂuss
von äußeren Gegenfeldern H erzeugt werden kann. Bis heute besitzen Nd-Fe-B-Magnete
bei Raumtemperatur die höchste Energiedichte. Allerdings führt die negative Tempe-
raturstabilität von Ha und Js zu einem deutlich reduzierten Hc und geringfügig redu-
ziertem Jr bei höheren Betriebstemperaturen. Da sich die PM in der Anwendung durch
z.B. Wirbelstromverluste auf bis zu 200 °C aufwärmen können, wurden bisher die schwe-
ren Seltenerden (SSE) Dy oder Tb dem Nd-Fe-B-Ausgangspulver hinzulegiert, um eine
(Dy,Nd)2Fe14B- oder (Tb,Nd)2Fe14B-Mischphase mit erhöhtemHa zu erzeugen. Da die Fe-
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Momente antiferromagnetisch mit dem Seltenerd (SE)-Spinmoment, das SSE-Spinmoment
jedoch parallel mit den SSE-Bahnmoment koppelt, kommt es zu einer Reduzierung in Js
mit zunehmenden Dy- bzw. Tb-Anteil [Herbst91,Boltich85]. Ein weiterer Nachteil ist die
Ressourcenkritikalität der SE speziell der SSE. Die monopolistische Ressourcenverfügbar-
keit und die monopolistische Preispolitik Chinas hat dazu geführt, dass die SE-Preise
2010 um das 20fache der ursprünglichen Werte explodiert sind [Zepf12,Widmer15]. Da
die Nachfrage sich nicht schnell genug anpassen konnte und ca. 70% der Gesamtmaterial-
kosten eines PM-Motors auf die PM entfallen, hat dieser kurzfristige Preisansteig zu einer
SE-Krise geführt [Widmer15]. In Analogie zur Cobalt-Krise gehen nun die Bestrebungen
dahin den SE-Anteil in PM deutlich zu reduzieren. Da langfristig gesehen speziell die
SSE kritisch einzustufen sind und Nd-Fe-B mittelfristig gesehen das Material der Wahl
für Hochleistungsanwendungen bleiben wird, so sind die aktuellen Bestrebungen dahin-
gehend, den SSE in Nd-Fe-B-Magneten zu reduzieren ohne Leistungsverluste in Kauf zu
nehmen [EU14].
Eine vielversprechende Methode zur SSE-Reduzierung ist der Korngrenzendiﬀusions-
prozess (engl. Grain Boundary Diﬀusion Process, GBDP), der im Rahmen dieser Ar-
beit untersucht wird [Park00]. Er basiert auf der Vorstellung, dass die Korngrenzen der
Nd2Fe14B-Körner diejenigen Bereiche mit der geringsten magnetokristallinen Anisotropie
sind und im Gegenfeld als erstes Schalten. Durch Aufbringen von Dy auf den Magneten
und einer anschließenden Wärmebehandlung kann das Dy entlang der ﬂüssigen Nd-reichen
Korngrenzen tief in den Magneten hinein diﬀundieren. Beim Abkühlen lagert sich das Dy
an den äußeren Bereichen der Körner an und bildet Dy-reiche Hüllen mit einem erhöhtem
Ha. Durch diese selektive magnetische Härtung ist es möglich ein vergleichbares Hc wie
durch das Hinzulegieren von Dy aber mit deutlich geringerem Dy-Einsatz zu realisieren.
Neben der reduzierten Ressourcenkritikalität ist ein weiterer Vorteil dieses Verfahrens,
dass Js und damit Jr aufgrund des geringen Dy-Einsatzes nahezu konstant bleibt und
(BH)max somit nicht reduziert wird.
In gesinterten mikrokristallinen Nd-Fe-B-Magneten ist der GBDP bereits etabliert. Ziel
dieser Arbeit ist es, den GBDP auf nanokristalline Magnete zu übertragen. Dafür kommt
die Heißkompaktierung und das Stauchen als bereits etablierte Prozesse zur Herstellung
nanokristalliner Nd-Fe-B-Magnete zum Einsatz. Die Nanokristallinität bietet den Vorteil
einer besseren Temperaturstabilität, d.h. eines besseren Temperaturkoeﬃzienten β sowie
einer besseren Langzeitstabilität bei erhöhten Betriebstemperaturen im Vergleich zu ge-
sinterten Magneten [Brown14]. Außerdem verspricht die Nanokristallinität einen erhöhten
speziﬁschen elektrischen Widerstand und damit eine geringere Aufheizrate der Magnete
durch geringere Wirbelstromverluste [McCurrie94, Saito10]. Durch die daraus resultie-
3renden geringeren Betriebstemperaturen ließe sich Dy weiter einsparen. Modellierungen
zeigen, dass eine Dy-Hüllendicke von 4 nm genügt, um die lokalen Defekte, d.h. das redu-
zierte Anisotropiefeld an den Randbereichen der Körner auszugleichen [Bance15,Wood-
cock14b]. Der Transfer des GBDP auf nanokristalline Materialien ist somit nicht nur mög-
lich, sondern auch vielversprechend. Die erste Herausforderung dabei besteht darin, ein
Kornwachstum während des Diﬀusionsprozesses zu vermeiden und den Diﬀusionprozess
dahingehend anzupassen. Die zweite Herausforderung begründet sich in der Charakteri-
sierung des GBPD. Aufgrund der Nanokristallinität müssen modernste hochauﬂösende
Analysemethoden zum Einsatz kommen, um die Diﬀusion ortsaufgelöst an den Korn-
grenzen zu charakterisieren und deren Einﬂuss auf die magnetischen Eigenschaften zu
verstehen.
Diesen Herausforderungen wird sich im Rahmen dieser Arbeit wie folgt gestellt: Nach
dieser Einleitung werden in Kapitel 2 die theoretischen Grundlagen für das Nd-Fe-B-
System gelegt und die Wirkweise des GBDP an Hand der eingeführten mikromagnetischen
Kenngrößen erläutert. In Kapitel 3 folgt die Beschreibung der verwendeten Synthese- und
Herstellungsverfahren sowie die zur Charakterisierung ausgewählten Analysemethoden
und deren Wirkprinzipien. Kapitel 4 bis 6 beschreiben den experimentellen Teil dieser
Arbeit. In diesem werden die durchgeführten Experimente ausführlich dargelegt, disku-
tiert und in den Kontext der vorliegenden Arbeit eingeordnet. Diesbezüglich werden in
Kapitel 4 die hergestellten Dy-freien Nd-Fe-B-Magnete und deren Eigenschaften in Ab-
hängigkeit der verschiedenen Prozessparameter dargestellt. Diese Ergebnisse dienen den
darauﬀolgenden Kapiteln 5 und 6 als Referenzsystem zur Bewertung des GBDP. In Ka-
pitel 5 wird das Referenzsystem durch die Zugabe von DyF3 und in Kapitel 6 durch die
Zugabe von niedrigschmelzenden Legierungen im Sinne des GBPD modiﬁziert. Am Ende
jedes dieser beiden Kapitel erfolgt eine Bewertung der Eﬀektivität des GBDP und eine
kritische Einordnung der Ergebnisse in die Zielvorgabe und den bestehenden Stand der
Forschung. In Kapitel 7 wird ein Fazit bezüglich der erzielten Forschungsergebnisse gezo-
gen und auf mögliche Methoden und Fragen eingegangen, die im Sinne eines Ausblicks




Das folgende Kapitel dient zur Einführung in die Thematik dieser Arbeit. Im ersten
Teil werden die relevanten mikromagnetischen Kenngrößen eines Permanentmagneten be-
schrieben, die im zweiten Teil speziﬁsch für das Materialsystem Nd-Fe-B aufgegriﬀen wer-
den. Auf Basis dieses Verständnisses wird im dritten und vierten Teil dieses Kapitels die
Ressourcenproblematik der Seltenerden (SE) herausgearbeitet und darauf aufbauend die
Wirkweise des Korngrenzendiﬀusionsprozesses (engl.: Grain Boundary Diﬀusion Process,
GBDP) und dessen Zielstellung beschrieben.
2.1. Ferromagnetismus und mikromagnetische
Kenngrößen
Die Herausforderung bei der Herstellung eines Permanentmagneten besteht darin, die gu-
ten intrinsischen Eigenschaften einer ferromagnetischen Phase über die verschiedensten
Längenskalen hinweg auf gute extrinsische Eigenschaften eines realen Gefüges zu übertra-
gen. Ausgangspunkt sind die mikromagnetischen Kenngrößen, die den Magnetismus auf
der Nanoskala beschreiben. Diese Kenngrößen sind Grundlage dafür zu verstehen, warum
der GBDP auch auf nanokristalline Materialien übertragen werden kann. Die folgende
Beschreibung der mikromagnetischen Kenngrößen wurde verschiedenen Textbüchern ent-
nommen [Kronmüller07,Goll07,Coey09,Hubert98].
Magnetische Austauschkopplung
Der Ferromagnetismus ist ein quantenmechanischer Eﬀekt und führt zu einer sponta-
nen parallelen Anordnung benachbarter Spins unterhalb der magnetischen Ordnungstem-
peratur, charakterisiert durch die Curie-Temperatur Tc. Diese Austauschwechselwirkung
beruht auf der elektrostatischen Coulomb-Energie benachbarter lokalisierter Elektronen-
zustände, die bei geringem interatomaren Abstand eine Antiparallel-, bei größerem inter-
atomaren Abstand eine Parallelstellung der Spins energetisch begünstigt. Die potentielle
Austauschenergie wurde von Heisenberg 1928 wie folgt beschrieben:
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Eex = −2Jex~Si~Sj (2.1)
mit Jex als dem Austauschintegral der lokalisierten Spinzustände der Ionen Si und Sj.
Für ferromagnetische Materialien ist Jex positiv und führt zu einer Energieabsenkung bei
paralleler Ausrichtung der Spins. Ist Jex negativ dann ist das Material antiferromagne-
tisch. In Übergangsmetallverbindungen wie z.B. in Fe, Ni, Co gibt es keine lokalisierten
Elektronen, vielmehr spricht man hier vom itineranten Magnetismus der delokalisierten
freibeweglichen 3d-Elektronen. Hier spalten sich die möglichen Spinzustände in Bänder
auf. Ist ein Band unvollständig besetzt d.h. die Anzahl der up und down Spinzustände
unausgeglichen, zeigt sich ein ferromagnetisches Verhalten.
Auf der mikromagnetischen Längenskala ergibt sich aus der Summe der Spins ein ma-
gnetisches Moment m in (Am2) und aufs Volumen bezogen die Magnetisierung M in
(A/m) bzw. die Polarisation J = µ0M in (T), mit µ0 als der Permeabilitätskonstante
des Vakuums. In einer statischen Betrachtung ist die Austauschenergie auf einer mikro-




mit der materialspeziﬁschen und temperaturabhängigen Austauschkonstante A. Diese
Konstante beschreibt die Steiﬁgkeit der Kopplung und wird in Energie pro Längenein-
heit (J/m) angegeben. Wenn in einem System nur die Austauschenergie berücksichtigt
wird, dann sind alle magnetischem Momente parallel, in eine zufällige Richtung ausge-
richtet und man spricht von einer homogenen Magnetisierung. Im Vergleich zu anderen
Energien ist die Spin-Spin-Kopplung sehr stark aber isotrop.
Magnetokristalline Anisotropie
Das elektrostatische Kristallfeld führt zu einer anisotropen Aufenthaltswahrscheinlichkeit
der Elektronen in den Elektronenwolken/Orbitalen bzw. im klassischen Sinne einer prä-
ferierten Ausrichtung deren Umlaufbahnen gegenüber dem Kristallgitter (Bahn-Gitter-
Kopplung). Wenn das Bahnmoment ungestört ist, können die Elektronen ihre Spins an
die Elektronenbahn (Spin-Bahn-Kopplung) und über diese an das Kristallgitter koppeln
(Spin-Gitter-Kopplung). Sind die Schalen nicht voll besetzt, wie es für die 4f-Elektronen
der SE der Falls ist, ergibt sich ein lokalisiertes magnetisches Moment eines Ions mit ei-
ner Vorzugsrichtung. Die Magnetisierung richtet sich somit bevorzugt entlang einer oder
mehrerer bestimmter kristallographischer Achsen aus. Die Summe aller Momente wird
in der Kontinuumsbeschreibung als magnetokristalline Anisotropie oder kurz Kristallani-
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sotropie bezeichnet. Abweichung von einer magnetisch leichten Achse, im Folgenden nur
als leichte Achse bezeichnet, führt zur Erhöhung der Energie. In kubischen Gittern wie
z.B. für Fe gibt es drei magnetische Vorzugsrichtungen bzw. leichte Achsen entlang der
〈100〉-Richtungen. Für gute Permanentmagnete sind uniaxiale Systeme mit hexagonalem,
tetragonalem oder rhomboedrischem Kristallgitter zu bevorzugen. Die Energiedichte der
magnetokristallinen Anisotropie dieser Systeme ist deﬁniert als:
eA = K1 sin
2 θ +K2 sin
4 θ + ... (2.3)
mit den materialspeziﬁschen und temperaturabhängigen Anisotropiekonstanten K1 und
K2 und dem Winkel θ zwischen der c-Achse bzw. der Anisotropieachse und der Magne-
tisierungsrichtung. Wenn K1 > 0 und K1 > −K2 dann besitzt das System eine leichte
Achse entlang der c-Achse.
Streufeldenergie
Das Streufeld wird durch die Dipol-Dipol-Wechselwirkungen der magnetischen Momente
selbst erzeugt. Im Vergleich zur Austauschwechselwirkung ist sie wesentlich schwächer
aber dafür langreichweitiger und kann sowohl zu einer parallelen (in einer Linie) aber
auch einer antiparallelen (nebeneinander) Anordnung der magnetischen Momente führen.
An den Grenzﬂächen homogener magnetischer Bereiche, sowohl an der Oberﬂäche als
auch im Volumen eines Magneten, bilden sich magnetische Ladungen aus, die als Quellen
und Senken für die Streufelder fungieren. Die Energie der Streufeldstärke Hstr wird als














beschreiben. Das erste Integral ist immer positiv und deﬁniert die Energieerhöhung, die
durch das Streufeld im Raum erzeugt wird. Das zweite Integral beschreibt das Streufeld in
der Probe und ist der Magnetisierung der Probe entgegengerichtet. Das Feld Hd wird hier-
bei als Entmagnetisierungsfeldstärke bezeichnet und führt zum Scheren von gemessenen
Hystereskurven im oﬀenen Magnetkreis (siehe Kapitel 3.2).
Magnetische Domänen und Eindomänenteilchengröße
Durch die Minimierung der Streufeldenergie bilden sich im thermodynamischen Gleichge-
wicht magnetische Domänen aus, die von Domänenwänden begrenzt sind. Innerhalb einer
Domäne sind die magnetischen Momente homogen, d.h. parallel angeordnet und besitzen
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eine spontane Magnetisierung Msp. Aufgrund der magnetokristallinen Anistropie ist die
Ausrichtung dieser homogenen Bereiche entlang einer der leichten Achsen bevorzugt. Die
Domänenwände stellen Bereiche dar, in denen sich die Magnetisierung von einer Domäne
zur anderen Domäne dreht. Wenn eine Domänenwand sich über einen ferromagnetischen
Bereich erstreckt, kostet diese Drehung Energie. Um die Austauschenergie Eex, d.h. die
Verkippung benachbarter Momente zu minimieren, ist das System bestrebt, die Domänen-
wand unendlich breit werden zu lassen. Die Minimierung der Kristallanisotropieenergie
Ea, d.h. die Verkippung der magnetischen Momente gegenüber einer leichten Achse, führt
zu möglichst schmalen Domänenwänden. Aus der Konkurrenz dieser beiden Energien er-





Eine Domänenwand besitzt keine natürliche feste Grenze, da sich die Spins asymptotisch
den Magnetisierungsrichtungen 0 und pi der Domänen annähern. Die Breite einer Domä-
nenwand wird daher durch die zwei Punkte deﬁniert, bei der sich die Wendetangente der
Domänenwand mit den Magnetisierungsrichtungen 0 und pi schneidet. (rote Punkte in






Da die 180°-Blochwand im Vergleich zu einer 180°-Neelwand keine magnetischen Ladungen
in der Wand erzeugt, ist sie in Volumenmaterialien die energetisch günstigere Domänen-
wand und wird für die Beschreibung der magnetischen Härtungsmechanismen herange-
zogen. Eine weitere wichtige Kenngröße, die in der Domänenwandbreite enthalten ist, ist






Sie gibt die Längenskala an, auf der die Verkippung eines magnetischen Moments sich auf
die Verkippung eines benachbarten Momentes auswirkt. Sind zwei magnetische Momente
weiter entfernt als die Austauschlänge, wirkt keine Austauschwechselwirkung zwischen
diesen Momenten mehr und man spricht von einer magnetischen Entkopplung. Bei die-
ser Betrachtung ist zu berücksichtigen, dass dieser Zusammenhang nur innerhalb eines
Materials gilt, sprich wenn K1 über die Austauschlänge konstant bleibt. Bei einem Pha-
senübergang verliert diese Deﬁnition streng genommen ihre Gültigkeit.
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Abbildung 2.1.: Schematische Darstellung zweier antiparallel orientierter magnetischer
Domänen. Der Einschub rechts zeigt die Vergrößerung einer 180°-Blochwand sowie de-
ren Magnetisierungs- und Energieproﬁle. Die roten Punkte markieren die Domänen-
wandbreite (nach [Coey09] S. 241).
Die Anzahl und die Größe der Domänen in einem Gefüge oder einem ausreichend großen
Korn ergibt sich aus der Optimierung von Streufeld- und Domänenwandenergie. Für ein
isoliertes kugelförmiges Teilchen mit uniaxialer Anisotropie lässt sich der maximale kri-
tische Kugelradius rc berechnen, bei dem der Einbau einer Domänenwand mehr Ener-
gie kostet als durch die Reduzierung der Streufeldenergie hinzugewonnen würde. Unter
der Annahme, dass die Streufeldenergie des Zwei-Domänen-Zustandes gerade der Hälfte
des Ein-Domänen-Zustandes entspricht, beträgt die kritische Eindomänenteilchengröße
dc [Kittel49]:







In der Realität ist es nicht möglich die Teilchen isoliert zu betrachten, daher ist die
kritische Eindomänenteilchengröße als Idealwert zu verstehen. Die reale Eindomänenteil-
chengröße ergibt sich aus der Minimierung der Energiefunktion unter Berücksichtigung
aller existierender Energiebeiträge Etot:
Etot = Eex + Ea + Estr + Ems + EH (2.9)
und kann nicht mehr analytisch, sondern auf kleinen Längenskalen nur noch numerisch
berechnet werden. Während die Magnetostriktionsenergie Ems im weiteren Verlauf der
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Arbeit vernachlässigt wird, so ist die Zeeman-Energie EH der entscheidende Einﬂussfak-
tor für die Verschiebung der Domänenkonﬁguration aus dem thermischen Gleichgewicht
und der Erzielung einer Nettomagnetisierung bzw. einer remanenten Magnetisierung einer
Magnetprobe. Die Zeeman-Energie beschreibt die Wirkung der äußeren Magnetfeldstärke




Für ein ellipsoides Partikel mit einer leichten Achse entlang der Längsachse des Partikels
kann diese Energie gemäß dem Stoner-Wohlfarth-Modell als jenes Drehmoment verstan-
den werden, das aufgewendet werden muss, um die spontane Magnetisierung des Partikels
mit Hilfe eines externen Magnetfeldes aus der leichten Achse herauszudrehen. Die Ener-
giedichte dieses Drehmomentes lässt sich dann beschreiben als:
eH = −µ0MspHcos(αH − θ) (2.11)
mit αH und θ als die Winkel zwischen der leichten Achse und dem angelegten Feld H
bzw. der Magnetisierung M . Unter Berücksichtigung der Energiedichte der Kristallani-
sotropie (2.3) ergibt sich dann die Anisotropiefeldstärke Ha für uniaxiale Systeme durch





Dieses Feld ist nötig um die Magnetisierung senkrecht zur leichten Achse auszurichten.
Je größer Ha für ein Material ist, umso widerstandsfähiger ist es gegenüber äußeren Ma-
gnetfeldern und umso härter ist es im magnetischen Sinne. Es ist zu beachten, dass das
Anisotropiefeld sowohl proportional zur Kristallanisotropie mit K1 und K2 als auch indi-
rekt proportional zur spontanen Magnetisierung Msp ist.
Neben den oben beschriebenen klassischen Domänen treten in Materialien, deren Körner
kleiner als die Eindomänenteilchengröße sind sogenannte Wechselwirkungsdomänen auf.
Diese wurden erstmals in AlNiCo-Magneten beobachtet [Nesbitt50] und 1960 aufgrund
der Beobachtungen an Fe-Partikeln, eingebettet in einer nicht-magnetischen Matrix, na-
mentlich geprägt [Craik60]. Charakteristisch für Wechselwirkungsdomänen ist, dass sich
Domänen über mehrere magnetisch entkoppelte Körner erstrecken und nur durch lang-
reichweitige magnetostatische Wechselwirkungen hervorgerufen werden. Die Domänen-
wände erstrecken sich in diesen Systemen meist entlang der Korngrenzen, da dadurch die
Domänenwandenergie γBW reduziert werden kann.
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2.2. Das Materialsystem Nd-Fe-B
Im Zuge der Cobalt-Krise in den 70iger Jahren gab es zahlreiche Bestrebungen ein Co-
freies Magnetmaterial mit vergleichbaren Eigenschaften wie die damals leistungsstärksten
SmCo-Magnete zu synthetisieren. Zu Beginn der 80iger Jahre wurde nahezu parallel von
Sumitomo Special Metals auf pulvermetallurgischen Wege [Sagawa84] und von General
Motors mittels Rascherstarrung [Croat84] die intermetallische Nd2Fe14B-Phase und de-
ren herausragenden magnetischen Eigenschaften entdeckt. Eine etwas frühere, aber leider
weniger berücksichtigte Arbeit, wurde unabhängig von den industriellen Forschungsab-
teilungen bereits von Hadjipanayis et al. publiziert [Hadjipanayis83]. Während sich der
erste Teil des folgenden Kapitels mit den intrinsischen magnetischen Eigenschaften der
Nd2Fe14B-Phase und dem Nd-Fe-B-Materialsystem im thermodynamischen Gleichgewicht
auseinandersetzt, werden im zweiten Teil die technisch möglichen Konzepte einer Gefüge-
optimierung und deren Einﬂussgrößen auf die extrinsischen Eigenschaften beschrieben.
2.2.1. Kristallstruktur und Phasendiagramm
Die für die Magnetherstellung relevante Phase ist die bei Raumtemperatur ferromagneti-
sche Nd2Fe14B-Phase, genannt Φ-, Matrix- oder 2-14-1-Phase, mit eine Zusammensetzung
von Nd11,8Fe82,3B5,9 und einer Curie-Temperatur Tc = 312 °C. Die Phase besteht aus 68
Atomen, die sich auf 6 verschiedenen Fe-, 2 Nd- und 1 B-Gitterplätzen in der tetragonalen
Raumgruppe P42/mnm mit den Gitterkonstanten a = 0, 880nm und c = 1, 219nm anord-
nen (Abbildung 2.2) [Herbst91]. Charakteristisch für die 2-14-1-Phase sind die schichtweise
angeordneten Fe-Ringe, deren hohes magnetisches Moment durch die dazwischenliegenden
Nd-Atome und deren starken Kristallanisotropie entlang der magnetisch leichten c-Achse
(oberhalb der Spinreorientierungstemperatur von 135K) austauschgekoppelt werden. Der
geringe B-Anteil dient lediglich zur Stabilisierung der tetragonalen Einheitszelle. Diese
nahezu perfekte Anordnung ist der Grund für die bisher unangefochten höchsten Ener-
giedichten der Nd-Fe-B-Magnete bei Raumtemperatur (siehe Kapitel 2.3).
Mit steigender Temperatur nimmt sowohl die Sättigungsmagnetisierung als auch die
magnetokristalline Anisotropie ab. Durch Substitution der leichten Seltenerde (LSE) Nd
mit den schweren Seltenerden (SSE) Dy oder Tb ist es möglich eine (Dy,Nd)2Fe14B-
Mischphase mit erhöhter Anisotropiefeldstärke Ha zu erzeugen. Die Erhöhung skaliert
hierbei linear mit dem atomaren SSE Anteil in der Einheitszelle [Hirosawa86]. Auf der
anderen Seite ist durch Zugabe von Dy und Tb die Sättigungsmagnetisierung reduziert,
da die Spinmomente des Fe antiferromagnetisch mit den Spinmomenten des Dy, diese je-
doch parallel mit den Dy-Bahnmoment koppelt [Boltich85,Herbst91]. Durch Substitution
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Abbildung 2.2.: Tetragonale Einheitszelle der Nd2Fe14B-Phase mit den kristallograﬁ-
schen Gitterplätzen von Nd, Fe und B (nach [Coey96]).
geringer Anteile des Fe mit Co kann sowohl die Sättigungsmagnetisierung als auch die
Curie-Temperatur erhöht werden. Die Substitution mit Ni führt ebenfalls zu einem gerin-
gen Anstieg in der Curie-Temperatur jedoch nimmt die Sättiungsmagnetisierung drastisch
ab [Herbst91]. Eine Löslichkeit von Elementen wie Ga, Al und Cu in der Nd2Fe14B-
Strichphase ist nicht bekannt. Allerdings führen Elemente wie Co, Cu, Al und Ga zur
Ausbildung chemisch noblerer intergranularer Phasen und erhöhen somit die Korrosions-
stabilität [Grieb97,Velicescu98,El-Moneim02]. Des Weiteren werden durch Ga, Al und Cu
die Schmelztemperaturen der Korngrenzenphasen herabgesetzt und die Grenzﬂächen der
2-14-1-Phase geglättet, was zu einer Erhöhung des Koerzitivfeldes führt [Grieb97].
Die intrinsischen magnetischen Kenngrößen und Längenskalen der Nd2Fe14B-, Dy2Fe14B-
und Tb2Fe14B-Phasen sind in Tabelle 2.1 zusammengefasst und typischen Werten des
weichmagnetischen α-Fe vergleichend gegenübergestellt. Es ist hervorzuheben, dass Ha
für Dy2Fe14B zwar in etwa doppelt so hoch ist wie für die Nd2Fe14B-Phase, jedoch ist die
Sättigungsmagnetisierung Ms bzw. die Sättigungspolarisation Js nur halb so groß [Hiro-
sawa86, Herbst91, Boltich85]. Unter der Annahme, dass Ms ≈ Msp führt dies zu einem
nahezu identischen K1 [Durst86,Yamada87,Yamauchi86,Maruyama88] und damit zu na-
hezu identischen Austauschlängen lex, Blochwandbreiten δBW und Blochwandenergien
γBW . Die kritische Eindomänteilchengröße dc ist jedoch für Dy2Fe14B wesentlich größer
als für Nd2Fe14B, da in diesem ZusammenhangMs quadratisch eingeht. Für die Tb2Fe14B-
Phase ist sowohl Ha als auch K1 und somit auch γBW und dc wesentlich größer als für die
Nd2Fe14B-Phase. Um die Werte für K1 zu überprüfen, kann K1 unter Vernachlässigung
von K2 für uniaxiale Anisotropien durch den allgemeinen Zusammenhang:
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Tabelle 2.1.: Intrinsische Kenngrößen und Längenskalen bei Raumtemperatur für die
2-14-1-Phasen im Vergleich zu α-Fe: Austauschkonstante A, Anisotropiekonstante K1
und K2, Austauschlänge lex, Blochwandbreite δBW , Blochwandenergie γBW , kritische
Eindomänenteilchengröße dc, Curie-Temperatur Tc, Anisotropiefeldstärke Ha, Sätti-
gungspolarisation Js nach [Coey09, S. 242](1), [Hirosawa86](2), [Herbst91](3), [Kron-
müller07, S. 4](4), [Lee99](5), [Sagawa87](6) sowie berechnet nach (2.13)(7). Die mit ei-
nem * gekennzeichneten Werte entstammen eigener Berechnungen gemäß der Formeln
in diesem Kapitel auf Basis der ebenfalls mit einem * gekennzeichneten K1-, A- und
Js-Werte.
Nd2Fe14B Dy2Fe14B Tb2Fe14B Fe
A (pJ/m) 8(1)∗ 7,3-8,4(4) (8∗) (8∗) 21(1)∗ 20,7-22,8(4)
K1 (MJ/m3) 4,9(1)∗ 4,3(4) 4,5(6) 4,2(5,7)∗ 4,0(6) 6,2(5,7)∗ 6,7(6) 0,048(1,4)∗
K2 (MJ/m3) 0,65(4) - - -0,01(4)
lex (nm) 1,28∗ 1,37∗ 1,13∗ 20,92∗
δBW (nm) 4,02∗ 4,30∗ 3,56∗ 65,71∗
γBW (mJ/m2) 25,04∗ 23,32∗ 28,20∗ 4,637∗
dc (nm) 218∗ 1044∗ 1625∗ 20∗
Tc (°C) 312(2,4) 325(2) 347(2) 770(4)
µ0Ha (T) 6,7(2) 7,3(3) 15(2,3) 22(2,3) ≈0













approximiert werden [Livingston87]. Unter Annahme derselben Austauschkonstante A
wie für die Nd2Fe14B-Phase wurden die charakteristischen Längenskalen für Dy2Fe14B
und Tb2Fe14B abgeschätzt und bestätigt (Tabelle 2.1).
Die gewünschte Φ-Phase kristallisiert bei 1180 °C durch eine peritektische Reaktion an
der Grenzﬂäche der Flüssigphase zur γ-Fe-Phase, in einer Region in der die γ-Fe-Phase
das Primärerstarrungsprodukt darstellt (vergleiche p7 in Abbildung 2.3). Da die 2-14-1-
Phase eine Strichphase ist und bei peritektischen Reaktionen die gebildete Grenzﬂäche
eine weitere Reaktion hemmt, kommt es bei langsamen Abkühlgeschwindigkeiten zur Bil-
dung weichmagnetischer Eisendendrite in den 2-14-1-Körnern. Um dies zu vermeiden, wird
bei der Magnetherstellung häuﬁg die Rascherstarrung oder das sogenannte Strip-Casting
eingesetzt [Sugimoto11]. Ebenfalls wird der Eisenanteil nahe des peritektischen Punktes
p7 bei ca. 77 at.% gewählt (Abbildung 2.4).
Die peritektische Reaktion p7 wurde bereits im ersten, von Matsuura et al. veröﬀentlich-
ten, Phasendiagramm beschrieben [Matsuura85]. In einem späteren Phasendiagramm von
Schneider et al. [Schneider86] wurden sowohl die Erstarrungstemperaturen als auch die eu-
tektischen Reaktionen und Übergänge im Fe-reichen Bereich überarbeitet. Nach Schneider
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Abbildung 2.3.: a) Liquiduslinien im ternären Nd-Fe-B Phasendiagram nach
[Knoch1996] sowie b) die partiellen isothermischen Bereiche der Primärerstarrungsge-
biete der Φ Phase für verschiedene Temperaturen nach [Knoch1994]. Wichtige Reaktio-
nen sind: p7 (1180 °C: L+γ-Fe→ Φ), e4 (1115 °C: L→ η+Φ), u6 (710 °C: L+η→Nd+Φ).
et al. gibt es neben der Φ-Phase noch zwei weitere stabile ternäre Phasen: die orthorhom-
bische η-Phase Nd1+Fe4B4 (Pccn) und die rhomboedrische ρ-Phase Nd5Fe2B6 (R3m)
(Abbildung 2.3a). Beide Phasen sind bei Raumtemperatur paramagnetisch (T ηc = 13K
und T ρc = 64K) und daher in einem Dauermagnet aufgrund der Gefahr der Streufeldbil-
dung zu vermeiden.
Nach der peritektischen Reaktion p7 kommt es durch weiteres Abkühlen der Schmelze
zu einer binären eutektischen Reaktion e4 unter Bildung der η-Phase. Wie die isother-
mischen Linien in Abbildung 2.3b zeigen, engt sich der L+Φ-Bereich mit abnehmender
Temperatur weiter ein, weshalb bei vertikalen Phasendiagrammschnitten die Übergang-
stemperatur u1 gegenüber dem eutektischen Punkt e4 verschoben ist (Abbildung 2.4a).
Durch weiteres Abkühlen erstarrt laut Schneider et al. die Flüssigphase bei 655 °C am
ternären eutektischen Punkt E4 zur Φ-, η- sowie der Nd-reichen Phase [Schneider86].
Diese Nd-reiche Phase kann sowohl als hexagonales oder kubisches Nd (paramagnetisch)
als auch als metallische (para- oder ferromagnetische) oder oxidische (paramagnetische)
Verbindung in der Zwischenkornphase vorliegen. Des Weiteren ist allgemein anerkannt,
dass diese Phase für den magnetischen Härtungsmechanismus in Nd-Fe-B-Magneten ver-
antwortlich ist, da sie in amorpher oder auch kristalliner Form in der Korngrenze zwischen
den Nd2Fe14B-Körnern vorliegt und diese magnetisch entkoppelt (siehe folgendes Unterka-
pitel). Allerdings wird diese These aktuell wieder kontrovers diskutiert [Sepehri-Amin12].
Basierend auf den Beobachtungen von Givord et al. wurde das Phasendiagramm von
Schneider et al. durch die Arbeiten von Knoch et al. im Bereich der Nd-reichen Kompositi-
on modiﬁziert und z.B. die eutektische Reaktion E4 aus dem Phasendiagramm durch den
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Abbildung 2.4.: a) Vertikaler Schnitt durch das ternären Nd-Fe-B Phasendiagramm
für ein Nd:B Verhältnis von 2:1 nach [Schneider1986] sowie b) binäres Nd-Fe Pha-
sendiagramm nach [Knoch1996] modiﬁziert mit den metastabilen Phasen nach [Dela-
mare1994]. Die gestrichelte Linie in a) gibt den Erstarrungsverlauf für eine Nd-Fe-B
Legierung mit 77 at% Fe an. Wichtige Reaktionen sind: p7 (1180 °C: L+γ-Fe→ Φ), e4
(1115 °C: L→ η+Φ), E4 (655 °C: L→Nd+η+Φ).
Übergang u6 (L+η→Nd+Φ) bei 710 °C ausgetauscht (Abbildung 2.3a) [Givord92,Schnei-
der86,Knoch94,Knoch96]. Weiterhin bemerkt Knoch et al. die Unsicherheit im Bereich um
den Punkt p3 d.h. der Nd5Fe17-Phase, die binär existiert, aber im ternären System noch
nicht beobachtet wurde [Knoch96]. Vielmehr wurde bereits von einer Oxid-stabilisierten
NdFe2-Phase berichtet [Schneider86], die später als metastabile hartmagnetische A1-Phase
mit einer Komposition von Nd33Fe67 und einer Curie-Temperatur von 245-285 °C bezeich-
net wurde [Givord92,Landgraf91,Delamare94]. Diese A1-Phase besteht auf der Nanoskala
aus der A1α und der A1β-Phase [Delamare94] (Abbildung 2.4b) und geht im ternären Nd-
Fe-B System nach einer Wärmebehandlung bei 600 °C in die Φ-Phase über [Schneider89].
Laut Schneider et al. ist dieser Übergang eine mögliche Erklärung für den Anstieg der
Koerzitivfeldstärke in gesinterten Magneten beim sogenannten Post-Sinter-Annealing1.
Eine stabile Phase mit vergleichbaren Nd-Fe-Verhältnis wie die A1-Phase entsteht im
ternären Nd-Fe-Cu-Phasendiagramm bei 610 °C durch eine peritektische Reaktion von
Nd2Fe17+L zu Nd30Fe65Cu5 (Nd6Fe13Cu) [Müller92].
1Auf das Post-Sinter-Annealing wird in dieser Arbeit nicht weiter eingegangen. Einen guten Überblick
über den aktuellen Stand der Forschung bietet die Arbeit von Woodcock et al. [Woodcock14a].
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2.2.2. Magnetische Härtungsmechanismen und Texturierung
Um die guten intrinsischen Eigenschaften der Nd2Fe14B-Phase (Ha, Js, Tc) auf gute ex-
trinsische Eigenschaften (Jr, Hc, (BH)max) zu übertragen, muss das Gefüge entsprechend
optimiert werden. Der Transfer der Anisotropiefeldstärke Ha auf die Koerzitivfeldstärke
Hc wird als magnetischer Härtungsmechanismus bezeichnet. Der Transfer der spontanen
Polarisation Jsp = µ0Msp auf eine Sättigungspolarisation Js bzw. auf eine remanente
Polarisation Jr erfolgt durch eine hohe Phasenreinheit bzw. einer Texturierung des Poly-
kristalls.
Magnetische Hysterese
Die Antwort der Magnetisierung auf ein äußeres MagnetfeldH, initiiert durch die Zeeman-
Energie EH , wird in der M-H-Kurve abgebildet. Eine typische Hystereseschleife ist in Ab-
bildung 2.5 dargestellt. Aus dem thermisch entmagnetisierten Zustand verläuft die Ma-
gnetisierung beim Anlegen eines äußeren Magnetfeldes entlang der Neukurve. Sind alle
magnetischen Moment entlang des äußeren Magnetfeldes ausgerichtet, dann ist die Probe
gesättigt und besitzt die Sättigungspolarisation Js. Nach dem Ausschalten des Magnet-
feldes geht die Magnetisierung auf den remanenten Zustand Jr zurück. Sind die leichten
Achsen der Körner isotrop verteilt gilt im dreidimensionalen Raum Jr = Js/2. Durch
Texturierung d.h. durch Ausrichtung der Körner z.B. durch Anlegen eines Magnetfeldes
während des Sintern oder durch Wärmumformung, kann die Remanenz auf 90-98% der
Abbildung 2.5.: M-H- und B-H-Kurve einer typischen gestauchten Nd-Fe-B-Probe, so-
wie deren charakteristische Kenngrößen: remanente Polarisation Jr, Sättigungspolari-
sation Js, spontane Polarisation Jsp, Koerzitivfeldstärke Hc, Nukleationsfeldstärke Hn,
Anisotropiefeldstärke Ha, maximales Energieprodukt (BH)max und Neukurve.
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Sättigung gebracht werden. Die Texturachse einer Magnetprobe wird hierbei als leichte
Richtung und die Achse senkrecht dazu als schwere Richtung bezeichnet. Einen guten
Überblick über die Herstellung gesinterter Magnete bietet die Arbeit von Hilzinger und
Rodewald [Hilzinger13]. Die Gefügeoptimierung für warmumgeformte Nd-Fe-B-Magnete
ist im übernächsten Abschnitt dargestellt.
Die Entmagnetisierungskurve im zweiten Quadranten beschreibt die Antwort der Pro-
be auf ein entgegengerichtetes äußeres Magnetfeld. Die Koerzitivfeldstärke Hc ist hierbei
ein Maß für die Widerstandskraft des Magneten gegen äußere Magnetfelder und hängt
von der magnetischen Vorgeschichte des Magneten ab. Für die Anwendung eines Perma-
nentmagneten ist nicht die Magnetisierung sondern die Induktion B = µ0H + J , die ein
Magnet in einer Spule erzeugt, von Bedeutung. Die maximale Fläche unter der B-H-Kurve
deﬁniert das maximale Energieprodukt (BH)max, das als Maß für die Energie verstanden
werden kann, die ein Magnet in sich zu speichern vermag. Je höher dieser Wert, umso
leistungsfähiger ist der Permanentmagnet.
Magnetische Härtungsmechanismen: Nukleation vs. Pinning
Für die magnetische Härtung sind zwei verschiedene Mechanismen etabliert: Beim
pinning-dominierten Mechanismus werden die magnetischen Domänen an sogenannten
Pinning-Zentren entgegen dem angelegten äußeren Feld festgehalten. Diese Pinning-
Zentren sind lokale Defekte jeglicher Art, die den Energieaufwand für den Einbau einer
Domänenwand an dieser Stelle reduzieren. Hc hängt somit von der Energie ab, bei der die
lokalen Minima der Pinning-Zentren überwunden (engl. unpinning) werden können. Die
Haftkraft wird bestimmt durch den Defektdurchmesser und dessen Energiereduzierung
und skaliert proportional zur Domänenwandbreite δBW [Livingston87].
Im zweiten Mechanismus, dem sogenannten nukleations-dominierten Mechanismus,
können die Domänenwände innerhalb eines Kornes aufgrund deren Defektfreiheit mit nur
sehr geringem Energieaufwand d.h. mit sehr geringen äußeren Magnetfeldern bewegt wer-
den. Erst die paramagnetischen Korngrenzen sorgen dafür, dass die Domänenwände nicht
in benachbarte Körner überlaufen. Sind alle Domänenwände aus den Körnern herausge-
trieben worden, d.h. ist der Magnet aufmagnetisiert worden, dann hängt Hc nur noch
von der Energie ab, die nötig ist, einen Bereich mit entgegengesetzter Magnetisierung
zu bilden. Da diese sogenannte Nukleation (Keimbildung) immer mit der Bildung einer
Domänenwand verbunden ist, muss demnach erst die Energiebarriere, die der Oberﬂä-
chenenergie des Keimes entspricht, überwunden werden, bevor der Keim sich ausbreiten
kann. Um einen solchen Keim zu bilden, muss die Nukleationsfeldstärke Hn aufgebracht
werden, die gemäß Kronmüller et al. der Anisotropiefeldstärke Ha entspricht [Kronmül-
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ler85, Kronmüller87a, Kronmüller87b, Kronmüller88]. Da jedes Korn bei einem anderen
kritischen Feld einen Keim bildet, führen kleinere Körner statistisch gesehen im Mittel
zu höheren Koerzitivfeldstärken. Unter der Annahme, dass die magnetokristalline Ani-
sotropie an den Randbereichen der Körner durch Gitterverzerrungen um das zehnfache
herabgesetzt wird und somit als planaren Defekt aufgefasst werden kann, formuliert Kron-





αK beschreibt hierbei den Pinning- oder Nukleationseﬀekt aller Inhomogenitäten der
magnetokristallinen Anisotropie und αΨ die Missorientierung der Körner. Neff fasst die
Streufeldeﬀekte in einem mittleren lokalen eﬀektiven Entmagnetisierungsfaktor zusammen
und kann auch Werte größer als 1 annehmen. Aus dieser Formel kann mittels temperatur-
abhängiger und winkelabhängiger Messungen vonHc, Js und unter Kenntnis vonK1(T) ei-
ne Defektschichtdicke r0 experimentell bestimmt werden. Für gesinterte Nd-Fe-B-Magnete
mit der Neomax-Stöchiometrie Nd15Nd77B8 liegt r0 zwischen 1,0 und 1,4 nm. Ausgehend
von dieser Theorie würde eine magnetische Härtung, d.h. eine Erhöhung der magnetokris-
tallinen Anisotropie K1 der äußeren 1,0-1,4 nm dicken Randbereiche der Nd2Fe14B-Körner
ausreichen, um Hc (ohne Berücksichtigung der Streufelder) Hn gleichzusetzen.
In einem alternativem Modell, dem sogenannten global-model von Givord et al., wird
davon ausgegangen, dass die magnetokristalline Anisotropie der Defektschicht weder pro-
portional mit der Anisotropie der Hauptphase zusammenhängt noch um das 10fache re-
duziert sein kann [Givord87a,Givord87b,Givord88,Givord03,Barthem07]. Weiterhin wird
angenommen, dass die Ummagnetisierung nicht durch eine kohärente Rotation, sondern
durch die Bildung thermisch aktivierter, nicht-uniformer Bereiche mit domänenwandähn-
lichem Charakter beschrieben wird. Das thermisch angeregte Aktivierungsvolumen kann
mittels temperaturabhängiger Viskositätsmessungen abgeschätzt werden. Die magneti-
sche Viskosität basiert hierbei auf dem sogenannten after-eﬀekt von Street und Woo-
ley [Street49] und kann durch zeitabhängige Messung der Magnetisierung nach Anlegen
eines äußeren Magnetfeldes bestimmt werden [Gaunt86]. Der phänomenologische Zusam-






mit αD als ein phänomenologischer Parameter aller Defekte. Anhand dieses Zusammen-
hanges wurde die Proportionalität v ∼ δ3BW festgestellt. An hartmagnetischen Nd-Fe-B-
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Modellschichten wurde von Woodcock et al. ein Aktivierungsvolumen bei Raumtempe-
ratur von 200-800 nm3 bestimmt [Woodcock12], was unter Annahme eines sphärischen
Aktivierungsvolumens einem Aktivierungsradius von 3,63-5,76 nm entspricht. Diese Wer-
te zeigen deutlich, dass das an einer Nukleation beteiligte Volumen, im Vergleich zu der
von Kronmüller angenommene Dicke der Defektzone, einen etwa 4fachen Durchmesser
besitzt. Außerdem zeigen diese Werte, dass das Nukleationsvolumen auf der Nanoskala
rangiert und deutlich geringer ist, als die oben beschriebene Eindomänenteilchengröße.
Allerdings konnte von Givord et al. auch gezeigt werden, dass für heißkompaktierte na-
nokristalline Nd-Fe-B-Magnete, das global-model den Härtungsmechanismus nicht aus-
reichend beschreibt [Givord87a]. Durch Einsetzen der Proportionaliät von v∼ δ3BW in die
Gleichung 2.15 und unter Anpassung der phänomenologisch bestimmten Faktoren, kann
das global-model einwandfrei in das Kronmüller Modell überführt werden. Dabei kürzt
sich δBW heraus und Hc hängt erneut nur von K1 und Ms ab. Dies ist bemerkenswert,
da die Domänenwandenergie sowohl von der magnetokristallinen Anisotropie K1 als auch
von der Austauschkonstante A abhängt. Unter Berücksichtigung eines äußeren angelegten
Magnetfeldes ist Ha bzw. Hc jedoch von A unabhängig.
Magnetische Härtungsmechanismen in nanokristallinen Nd-Fe-B-Magneten
Gemäß den Betrachtungen von Livingston [Livingston87] sind die beiden beschriebenen
Härtungsmechanismen sowohl experimentell als auch konzeptionell nur schwer voneinan-
der zu unterscheiden, da Korngrenzen ebenfalls als lokale (planare) Defekt verstanden
werden können und in der Nukleationstheorie von Kronmüller auch so eindeutig verstan-
den wird. Folgende Merkmale wurden von Livingston für den nukleations-dominierten
Magneten herausgearbeitet: a) eine hohe Anfangssuszeptibilität der Neukurve, b) Do-
mänenwände innerhalb der Körner nach einer thermischen Entmagnetisierung, da diese
Konﬁguration am energetisch günstigsten ist. Die Winkelabhängigkeit der Koerzitivfeld-
stärke kann ein Kriterium sein, ist aber bei gesinterten Nd-Fe-B-Magneten nicht eindeu-
tig nachzuweisen [Kronmüller88]. Auf Basis der Ergebnisse von Kronmüller et al. wird
allgemein davon ausgegangen, dass gesinterte Nd-Fe-B-Magnete nukleations-dominiert
sind [Kronmüller88]. Für nanokristalline z.B. durch Heißkompaktierung hergestellte Nd-
Fe-B-Magnete, dessen Korngrößen im Bereich der theoretischen Eindomänenteilchengröße
liegen, ist der Härtungsmechanismus nicht eindeutig deﬁniert und daher gemäß Gutﬂeisch
et al. von diesem zu trennen [Gutﬂeisch00]. Für gestauchte Magnete mit größeren platten-
artigen Körnern ist der Ummagnetisierungsprozess von Wechselwirkungsdomänen domi-
niert [Khlopkov04,Khlopkov07,Thielsch12]. Laut Pinkerton und Fürst [Pinkerton90] ist
das Pinningmodell von Gaunt [Gaunt83] bestätigt worden. Unabhängig von dem domi-
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nierenden Mechanismus ist für die Untersuchung des GBDP die Erkenntnis entscheidend,
dass der Übergang von mikrokristallinen gesinterten Magneten zu nanokristallinen Ma-
gneten ﬂießend ist, jedoch in allen Mechanismen die Korngrenzen und deren intrinsischen
Parameter auf der Nanoskala maßgebend für die magnetische Härtung sind.
Herstellung und Texturierung nanokristalliner Nd-Fe-B-Magnete
Aktuell existieren zwei verschiedene Ansätze anisotrope, nanokristalline Nd-Fe-B-Magnete
herzustellen. Zum einen ist das Ziel auf konventionellem pulvermetallurgischem Wege ein-
kristalline Partikel herzustellen und diese im Magnetfeld auszurichten und zu Sintern.
Gegenwärtig können auf diesem Wege mit Hilfe des sogenannten pressless-sintering be-
reits Korngrößen von ca. 1µm realisiert werden [Sasaki15,Sagawa10]. Ob die Schwelle zur
Nanokristallinität auf diesem Wege überschritten werden kann ist fragwürdig.
Eine zweite etablierte Methode ist die Verdichtung und anschließende Texturierung
von polykristallinen, amorphen oder nanokristallinen Pulvern, die mittels mechanischen
Legierens [Schultz87], dem HDDR-Prozess [Harris85, Gutﬂeisch98a, Gutﬂeisch98b, Gut-
ﬂeisch00, Gutﬂeisch13] oder durch Rascherstarrung hergestellt wurden [Croat84, Hadji-
panayis83]. Die Kompaktierung dient hierbei der Erzeugung eines isotropen Magneten mit
idealer Dichte. Generell erfolgt dieser Prozess bei Temperaturen oberhalb der Schmelz-
temperatur der Nd-reichen Phase, um eine schnelle Verdichtung zu gewährleisten. In ei-
nem zweiten Schritt wird der Magnet umgeformt und somit eine Textur erzeugt. Diese
Umformung sollte ebenfalls oberhalb der Schmelztemperatur der Nd-reichen Phase er-
folgen, um den Materialtransport innerhalb der ﬂüssigen Korngrenzen zu maximieren.
Jedoch kann bei einer Umformungstemperatur von 600 °C ebenfalls eine geringe Tex-
tur erzeugt werden. Gemäß Grünberger et al. ist dafür eine Korndrehung bzw. ein Glei-
ten der Körner an den Korngrenzen verantwortlich [Grünberger97]. Es wurden mehre-
re Konzepte für die Texturierung nanokristalliner Magnete formuliert [Tenaud87, Gra-
ham89, Lee85, Li90, Mishra86]. Ein Konzept ist das sogenannte Solution-Precipitation-
Creep-Model (Auﬂösungs-Abscheidungs-Kriech-Modell), das von Grünberger et al. auf
Nd-Fe-B-Magnete übertragen wurde [Grünberger97]. Dieses Modell geht von anisotropen
elastischen Eigenschaften der tetragonalen Nd2Fe14B-Einheitszelle aus. Diese bewirken,
dass unter uniaxialem Druck das Wachstum entlang der a-b-Ebene gegenüber der c-Achse
begünstigt ist. Ausgehend von einem Materialtransport entlang der ﬂüssigen Korngren-
zenphase führt dieser grenzﬂächendominierte Prozess dazu, dass Körner deren c-Achse
parallel zur Pressrichtung liegen, auf Kosten der anderen Körner wachsen. Durch unter-
schiedliche Geometrien können auf diesem Wege sowohl uniaxiale (Stauchen), planare
(Vorschubrundkneten) oder radiale (Rückwärtsﬂießpressen) Texturen erzeugt werden.
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Ein Vorteil der nanokristallinen gegenüber den gesinterten mikrokristallinen Nd-Fe-B-
Magneten liegt in ihrer guten Temperatur- [Brown14] und Korrosionsstabilität [Grieb97].
Die Temperaturstabilität kennzeichnet sich zum einen durch einen geringeren Rückgang
in Jr und Hc mit zunehmender Temperatur aus. Zum anderen führt die hohe Langzeit-
stabilität zu einem geringen Rückgang der Flussdichte bei langer konstanter thermischer
Belastung [Brown14]. Ein typisches Maß für die erste Form der Temperaturstabilität bie-
ten die Temperaturkoeﬃzienten α und β. Diese lassen sich berechnen aus:
α =
Jr(x)− Jr(30◦C)
Jr(30◦C) (x− 30◦C) × 100 β =
Hc(x)−Hc(30◦C)
Hc(30◦C) (x− 30◦C) × 100 (2.16)
mit x als die Temperatur bei erhöhter Betriebstemperatur. Kleine negative oder gar po-
sitive Koeﬃzienten sind erstrebenswert für die Anwendung, da in Elektromotoren und
Generatoren oft Betriebstemperaturen von 150-200 °C vorherrschen [Gutﬂeisch11].
2.3. Kritikalität der Seltenerden
Es ist bekannt, dass Nd-Fe-B-Magnete gegenwärtig die höchsten Energiedichten aufwei-
sen und für die Anwendung in Hochleistungsmotoren und Generatoren allen anderen Ma-
gnetklassen (Magnetstähle, Ferrite, Alnico-, Sm-Co-, Sm-Fe-N-Magnete) vorzuziehen sind
(Abbildung 2.6) [Gutﬂeisch11, Sugimoto11]. Durch den Einsatz von Nd-Fe-B-Magneten
sind die permanentmagneterregten Motoren im Vergleich zu den induktionserregten Ma-
schinen eﬃzienter und können somit die gleiche Leistung bei geringerem Gewicht und Vo-
lumen erzeugen. Dies ist gerade für mobile Anwendungen, wie der Elektromobilität oder
den rotierenden Rotorköpfen der Windgeneratoren, von Bedeutung. Für Windgenerato-
ren im Oﬀ-shore-Betrieb ist auch der geringe Wartungsaufwand der getriebelosen Systeme
ein Argument für den Einsatz von Nd-Fe-B-Magneten. Allerdings sind die permanentma-
gneterregten Motoren laut Widmer et al. wesentlich teurer als die induktionsbasierten
Maschinen, deren Materialkosten zu 90% durch das (kostengünstige) Kupfer bestimmt
werden [Widmer15]. Für permanentmagneterregte Motoren ist der Preis der Permanent-
magnete mit rund 70% der entscheidende Kostenfaktor für die Gesamtmaterialkosten.
Der kritische Aspekt für Nd-Fe-B-Magnete ist deren schlechte Temperaturstabilität,
die sich aus den intrinsischen Eigenschaften der Nd2Fe14B-Phase ableitet (siehe Kapitel
2.2). Durch Zugabe der SSE ist es möglich, Hc zu erhöhen und somit den Magneten bei
höheren Temperaturen einsatzfähig zu machen. Allerdings ist dies nur auf Kosten von Js
bzw. Jr möglich. Da das Drehmoment, welches durch die Magnete im Motor erzeugt wird,
linear mit Jr skaliert, ist die Zugabe von Dy immer mit einem Rückgang des maximalen
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Abbildung 2.6.: Energiedichte von Nd-Fe-B-Magneten in Abhängigkeit der Betriebs-
temperatur verschiedener Anwendungen. Der Pfeil gibt die Zielsetzung dieser Arbeit
an (nach [Gutﬂeisch11]).
Energieproduktes und der Leistung des Motors verbunden [Gutﬂeisch11]. Um dieses Di-
lemma zu umgehen, gibt es zum ersten die Möglichkeit den elektrischen Widerstand
der Magnete zu erhöhen. Dadurch reduzieren sich die Wirbelstromverluste Peddy in den
Magneten im laufenden Betrieb des Motors sowie die Aufheizrate der Magnete um ∼ 1/ρ
und die typischerweise vorherrschenden Betriebstemperaturen von 150-180 °C können ge-
senkt werden [McCurrie94, S. 53]. Diesbezüglich spielt auch der lineare Temperaturkoeﬃ-
zient des elektrischen Widerstandes γ20 eine Rolle (nach VDE0201 standardisiert auf den
elektrischen Widerstand bei T0 = 20 °C):
ρ(T ) = ρ(T0)(1 + γ20(T − T0)) (2.17)
der die Abhängigkeit des speziﬁschen elektrischen Widerstandes mit der Temperatur T
beschreibt und für Metalle positiv ist. Es ist zu erwarten, dass nanokristalline Magnete
deutlich höhere speziﬁsche elektrische Widerstände als gesinterte Magnete [Stankiewicz97]
oder Gusslegierungen [Gutﬂeisch93,Gutﬂeisch95,Sugimoto97] aufweisen und durch die ge-
ringeren Betriebstemperaturen auf einen Teil des Dy verzichtet werden kann. Eine zweite
Möglichkeit das oben beschriebene Dilemma zu umgehen, besteht darin, den SSE-Anteil
eﬀektiver einzusetzen, sodass Hc gleich bleibt aber Jr erhöht wird (Pfeil in Abbildung
2.6). Eine vielversprechende Methode dafür ist der GBPD. Beide der eben erwähnten
Möglichkeiten bieten die Attraktivität der gegenwärtigen Kritikalität2 der SSE, die im
Folgenden näher erläutert wird, zu begegnen und haben den entscheidenden Anlass gege-
2Der Begriﬀ Kritikalität beschreibt die Gesamtheit aller Aspekte einer Ressource wie z.B. geologische
Verfügbarkeit, technische Entwicklung, ökonomische und ökologische Konsequenzen [Reller12].
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Abbildung 2.7.: Preisentwicklung für Nd und Dy im Vergleich zu Gold (Au) in Prozent
des Januar-Preises 2008 während der SE-Krise (nach [Widmer15]).
ben, die vorliegende Doktorarbeit anzufertigen.
Gegenwärtig werden ca. 90-97% der SE in China gefördert, obwohl auch zahlreiche
Lagerstätten außerhalb Chinas existieren [Zepf12]. Grund für diese monopolistische An-
gebotssituation ist zum einen die langfristige angelegte Strategie Chinas, die sich bereits
1992 durch die Äußerung Der mittlere Osten hat sein Öl, China seine Seltenerden (über-
setzt) des damaligen Staatsführers Deng Xiaoping erkennen lies. Zum anderen ist die
Separation der nach außen hin chemisch identischen SE sehr kompliziert und nur unter
dem Einsatz starker Säuren möglich. Die hohen Kosten für die Entsorgung dieser säu-
rehaltigen Schlämme und die fehlenden Umweltstandards in China haben dazu geführt,
dass die Förderung der SE allmählich nach China abgewandert ist und andere Minen,
wie beispielsweise die Mountain Pass Mine in den USA, geschlossen wurden. Die dadurch
entstandene preiswerte SE-Versorgung aus China auf Kosten der Umwelt wurde von der
westlichen Welt jahrelang billigend in Kauf genommen. Wohlwissend um dieser monopo-
listischen Versorgung wurden am 6. Oktober 2010 die Ausfuhrquoten der SE aus China
limitiert. Da sich die Nachfrage nicht schnell genug anpassen konnte, sind in den dar-
auﬀolgenden Jahren die Preise bis auf das 20fache des ursprünglichen Wertes explodiert
(Abbildung 2.7). Dieser politisch motivierte Preisanstieg wurde im folgenden als SE-Krise
bezeichnet und hat den Anschub für viele Projekte zur Reduzierung der SE in Perma-
nentmagneten gegeben.
Zahlreiche Studien wurden in den laufenden Jahren angefertigt, die die Kritikalität der
SE, d.h. die Wichtigkeit der SE im Vergleich zu dessen Versorgungssicherheit für Zukunfts-
technologien wie z.B. der Elektromobilität verdeutlichen [Bauer11, BMU10, Hatch12].
Neuere Studien diﬀerenzieren, dass nur die SSE geopolitisch gesehen als kritisch ein-
zustufen sind. So ist für Dy und Tb laut einem EU Bericht mit einer deutlichen Markt-
knappheit im Jahre 2020 zu rechnen, wohingegen Angebot und Nachfrage für Nd sich
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knapp decken [EU14]. Das Seltenerdelement Ce wird einen deutlichen Überschuss aufwei-
sen, weswegen dieses Element als freies Seltenerdelement bezeichnet wird. Ferner wird
in der EU Studie deutlich, dass die Nachfrage an Nd und Dy zu mehr als 90% durch
die Magnetherstellung bestimmt und diese in den kommenden Jahren deutlich ansteigen
wird. Auch wenn China am 5. Januar 2015 die Exportquoten wieder aufgehoben hat, so
kann sich solch eine politisch motivierte SE-Krise jederzeit wiederholen. Die Motivation
dieser Arbeit, die SSE in Permanentmagneten zu reduzieren, bleibt also weiterhin ein
aktuelles Thema [Nestler15].
2.4. Der Korngrenzendiﬀusionsprozess (GBDP)
Diﬀusion beschreibt im Allgemeinen den Transport von Atomen innerhalb eines Mediums
mit dem Ziel Konzentrationsunterschiede im Sinne einer maximalen Entropie auszuglei-
chen. Triebkraft für die Diﬀusion ist das chemische Potential, welches vom System mi-
nimiert werden will. Formuliert wird die Diﬀusion in den zwei Fick'schen Gesetzen, die
die Proportionalität des Diﬀusionsstromes mit dem Konzentrationsgradienten (1. Gesetz)
sowie der Konzentration mit dem Ort und der Zeit herstellt (2. Gesetz). Der Proportiona-
litätsfaktor wird als Diﬀusionskoeﬃzient D bezeichnet. Im Festkörper kann die Diﬀusion
als Sprungbewegung der Atome infolge thermischer Anregungen beschrieben werden. Die
Beweglichkeit der Atome hängt hierbei von der nötigen Aktivierungsenergie ab und ist
im Mischkristall eine Funktion der Zusammensetzung. Bei konstanter Zusammensetzung
führen sowohl höhere Anlasstemperaturen als auch niedrigere Schmelztemperaturen zu
höheren Diﬀusionskoeﬃzienten. Unter Betrachtung eines Gefüges gilt weiterhin, dass die
Diﬀusion in einer Korngrenze DKG auf Grund der hohen Defektdichte, gegenüber der
Diﬀusion in einem Korn DK deutlich schneller ist. Auf diesen Aspekt bezieht sich der im
Folgenden beschriebene GBDP. Für alle anderen Aspekte der Diﬀusion und auch für die
vorangegangenen Aussagen ist auf die Textbücher von Mehrer, Philibert und Gottstein
zu verweisen [Mehrer07,Philibert91,Gottstein07].
2.4.1. Der GBDP in gesinterten Nd-Fe-B-Magneten
Im vorangegangenen Kapitel wurde beschrieben, dass die SSE wie z.B. Dy in Nd-Fe-B-
Magneten reduziert werden sollten, um die Energiedichte zu erhöhen und die Ressourcen-
kritikalität zu verbessern, ohne Hc zu reduzieren. Ein vielversprechender Ansatz ist der
GBPD, der erstmals von Park et al. an ﬂachen gesinterten Nd-Fe-B-Magneten demons-
triert wurde [Park00]. Das Konzept beruht auf der Tatsache, dass die magnetokristalline
Anisotropie der 2-14-1-Phase an den Korngrenzen herabgesetzt ist und sich dadurch schon
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Abbildung 2.8.: Konzeptionelle Darstellung des GBDP für gesinterte Magnete. Die
Rasterelektronenaufnahme visualisiert die hellen Dy-reichen Hüllen auf der Mikrome-
terskala (nach [Löwe15]).
bei geringen Magnetfeldern entgegengesetzt magnetisierte Domänen bilden (nukleieren)
und zu einem geringen Hc führen (Abbildung 2.8a). Um dies zu vermeiden, wurde üb-
licherweise Dy oder Tb der Ausgangslegierung beigemengt und anschließend versintert
(Abbildung 2.8b). Durch die hohen Sintertemperaturen und langen Sinterzeiten bildet
sich eine homogene (Dy,Nd)2Fe14B-Mischphase über die gesamte Breite aller Körner aus.
Deren höheres Ha im Vergleich zur reinen Nd2Fe14B-Phase führt zu einem höheren Hc. In
diesem Fall ist Js deutlich verringert und es wird viel Dy verbraucht.
Im GBDP wird der Dy-freie Magnet nach dem Sintern mit einer Dy-haltigen Legierung
beschichtet und anschließend wärmebehandelt (Abbildung 2.8c oben). Dabei diﬀundiert
Dy entlang der Korngrenzen in das Innere des Magneten. Da die Nd-reiche Korngren-
zenphase bei den üblichen Anlasstemperaturen von ca. 900 °C ﬂüssig ist, ﬁndet eine noch
schnellere Korngrenzendiﬀusion statt, als bereits für eine feste Korngrenze möglich ist.
Während des Abkühlens bilden sich Dy-reiche Hüllen um jedes Korn aus. Durch diese
Hüllen werden gezielt nur die schwächsten Bereiche magnetisch gehärtet und ein ver-
gleichbares Hc wie in Abbildung 2.8b aber mit deutlich geringerem Dy-Einsatz erzielt.
Wie die Rasterelektronenaufnahme von Löwe et al. zeigt, ﬁndet ebenfalls eine Festkör-
perdiﬀusion in die 2-14-1-Matrixphase statt, die zu mikrometerbreiten Dy-Hüllen führt
(Abbildung 2.8c unten) [Löwe15]. Ein Aufschmelzen und wieder Erstarren der Randberei-
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che der 2-14-1-Phase ist ebenfalls möglich. Da die Dy-Hüllen weder das Domänenmuster
noch die Orientierung verändern ist von epitaktisch gewachsenen Dy-reichen Hüllen aus-
zugehen, die sich durch Substitution von Nd mit Dy gebildet haben [Löwe15]. Durch
die Messung der Konzentrationen in den Dy-reichen Hüllen konnte ein Diﬀusionskoeﬃzi-
ent für die ﬂüssige Nd-reiche Korngrenzenphase von DKG(900 °C) = 2, 5 × 10−9 cm2/s
abgeschätzt werden [Löwe15]. Die Festkörperdiﬀusion liegt gemäß der Erwartung mit
DK(900 °C) = 1 × 10−15cm2/s deutlich unter dem Wert für DKG und wurde an Hand
des Diﬀusionsproﬁls der Dy-Hüllen grob abgeschätzt [Löwe15]. Ein gemittelter Wert über
die Probe ist D (1050 °C) = 2, 9×10−12cm2/s [Cook01]. Bei den hier dargestellten Diﬀusi-
onskoeﬃzienten ist zu berücksichtigen, dass durch das selektive Aufschmelzen von Phasen,
Sprünge in den Diﬀusionsgeschwindigkeiten erzeugt werden. Des Weiteren kommt es zu
Kornwachstum und zur Bildung anderer Phasen, was eine Berechnung von DK und DKG
erheblich erschwert. Auch die Konvektion in Flüssigkeiten kann nur bedingt abgebildet
werden. Der Fokus dieser Arbeit liegt daher weniger auf der exakten Bestimmung der
Diﬀusionskoeﬃzienten, sondern vielmehr auf der Korrelation zwischen Diﬀusion und ma-
gnetischer Eigenschaften bei möglichst eﬃzienter Dy-Ausnutzung.
Beschichtete Magnete
Ausgehend von den Pionierarbeiten von Park et al. an reinem Dy, wurde von der Firma
ShinEtsu erstmalig mit DyF3-, TbF3- und Dy2O3-Pulvern gearbeitet und Hc drastisch
erhöht [Park00,Nakamura05,Hirota06]. In diesen Arbeiten wurde das Pulver in Ethanol
dispergiert und auf die Magnete aufgesprüht. Danach folgten Arbeiten unter Verwendung
von TbCl3-Lösung [Guo14], TbF3- und CaH2-Abscheidung (engl. metal vapor sorpti-
on) [Watanabe09b,Watanabe09a], reinem Dy und Tb mittels Sputtern [Li08], reinem
Dy mittels Verdampfen [Sepehri-Amin10a] und DyF3- bzw. DyHx-Pulver mittels kurzem
Eintauchen der Probe in eine Ethanol-Dispersion (engl. dip-coating-Methode) [Bae14].
Es wurde festgestellt, dass sich das DyF3-Pulver bereits unterhalb der Schmelztempe-
ratur zersetzt und F im Vergleich zu Dy wesentlich weiter in den Magneten hineindif-
fundiert [Park11]. In der Arbeit von Komuro et al. zeigt sich, dass F vornehmlich in
der Korngrenze vorliegt und die Diﬀusion in das Korn hinein limitiert ist [Komuro10b].
Von Oono et al. wurde erstmals eine niedrigschmelzende DyNiAl-Legierung in Paraﬁn
geschmolzen, auf den gesinterten Magneten aufgetragen und somit Hc drastisch erhöht
(engl. barrel painting-Methode von Intermetallics) [Oono11].
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Beschichtete Pulver
Limitierender Faktor bei der Beschichtung ﬁnaler Magnete ist das abnehmende Konzen-
trationsproﬁl und die maximale Diﬀusionsweite der SSE von ca. 3mm [Nakamura11,Lö-
we15]. Durch die Beschichtung der Pulver vor dem Sintern bzw. der Vermengung der
Dy-freien Nd-Fe-B-Pulver mit einem zweiten SSE-haltigen Pulver können die Diﬀusi-
onswege deutlich verkürzt und die Probengrößen unendlich hochskaliert werden. Schon
vor dem Einführen des GBPD's wurde mittels dieser sogenannten Doping-Methode
Dy-Anreicherungen in der 2-14-1-Phase durch Beimengen von Dy2O3-Pulver beobach-
tet [Ghandehari86,Doser88]. Im Anschluss daran folgten Untersuchungen an RE3Cox- [Ve-
licescu95], Dy40Al30Cu30- [Itou95], DyGa- [deGroot98] sowie DyHx- [Mottram99] Zusät-
zen. Trotz der beobachteten Dy-Anreicherung an den Randbereichen der Körner, konnte in
keiner dieser Studien eine Diﬀusion in die Körner, die durch die hohen Sintertemperaturen
und langen Sinterzeiten induziert wird, verhindert werden. Nach der Demonstration des
GBDP von Park et al. wurde die Doping-Methode wieder aufgegriﬀen und mit neues-
ten Charakterisierungsmethoden untersucht. Neben Dy2O3- [Park11, Gabay11] wurden
auch NdF3- [Liu09,Xu11], DyN- [Liu10a], Dy2S3- [Gabay11], Dy32,5Fe62Cu5,5- [Liang14],
DyHx- [Bae12] oder Dy-nano- [Liu10b] Pulver erfolgreich eingesetzt. Die meisten Arbei-
ten basierten jedoch auf dem Einsatz von DyF3 [Park11,Park12] bzw. eines DyF3/DyHx-
Gemisches [Kim14a] oder wurden im Anschluss an das doping noch mit DyHx beschich-
tet [Kim15b]. In einigen dieser Untersuchungen wurde gezeigt, dass neben der Ausbildung
von Dy-reichen Hüllen auch die Bildung einer kubischen NdOF-Phase für den Anstieg in
der Koerzitivfeldstärke verantwortlich ist. Im Vergleich zu den alten Arbeiten aus den
80igern oder 90igern konnten die Koerzitivfelder deutlich gesteigert werden, jedoch blieb
die Grundproblematik der Homogenisierung von Dy innerhalb des Kornes bestehen.
2.4.2. Der GBPD in nanokristallinen Nd-Fe-B-Magneten
Die oben geschilderte Problematik der Homogenisierung von Dy innerhalb des Kornes
bei Beschichtung der Pulver und anschließendem Sintern ist bei der Heißumformung, wie
sie in dieser Arbeit angewendet wird, wesentlich geringer ausgeprägt. Die deutlich nied-
rigeren Press- und Umformtemperaturen (700-800 °C), als auch die kurzen Press- und
Umformzeiten (45-450 s) im Vergleich zum Sintern (1000 °C/2-4 h) machen es möglich,
Dy-haltige Legierungen vor dem Pressen hinzuzugeben und eine Diﬀusion in die Körner
weitestgehend zu vermeiden (Abbildung 2.9, Methode I). Dadurch können die nötigen Dif-
fusionswege verkürzt werden und die Restriktion der Probengröße vermieden werden. Um
das Konzept des GBDP auf nanokristalline Materialien übertragen zu können, müssen al-
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Abbildung 2.9.: Konzeptionelle Darstellung der beiden angestrebten Methoden für den
Transfer des GBDP auf nanokristalline Materialien.
lerdings die Anlassbedingungen für den GBDP angepasst werden, um das Kornwachstum
so gering wie möglich zu halten. Des Weiteren gilt es die Wahl der Dy-haltigen Legie-
rung und deren Schmelzpunkte zu optimieren, um eine maximale Diﬀusion zu induzieren.
Ein konzeptioneller Vergleich mit dem klassischen GBPD mittels Beschichtung der ﬁna-
len Dy-freien Nd-Fe-B Magneten ist bei angepasster Anlassbedingung ebenfalls möglich
(Abbildung 2.9, Methode II). Die guten Temperaturkoeﬃzienten der heißumgeformten
nanokristallinen Nd-Fe-B-Magnete in Kombination mit der Ausbildung Dy-reicher Hüllen
bietet eine vielversprechende Möglichkeit Permanentmagnete mit maximaler Performanz
bei hohen Betriebstemperaturen zu erzeugen.
In Kapitel 2.2.2 wurde beschrieben, dass sowohl die Defektzone mit reduzierter magne-
tokristalliner Anisotropie als auch der Durchmesser des Nukleationsvolumen in der Grö-
ßenordnung von 1-8 nm liegen. Nur dieser Bereich muss durch die Zugabe von Dy magne-
tisch gehärtet werden. Eine Dy-Hüllen-Konﬁguration sollte demnach bei nanokristallinen
Magneten mit einer Korngröße zwischen 50-100 nm möglich sein. Gemäß den mikroma-
gnetischen Simulationen von Bance et al. genügt eine 4 nm dicke (Dy47,Nd53)2Fe14B-Hülle
um eine 2 nm dicke weichmagnetische Defektschicht auszugleichen und die selbe Koerzi-
tivfeldstärke zu erzeugen [Bance15]. Allerdings wurde in dieser Arbeit für die Dy2Fe14B-
Phase ein höheres K1 angesetzt, was aus der in Kapitel 2.2.2 beschriebenen Analyse nicht
ersichtlich ist. Eine etwas dickere Dy-Hülle würde sich bei korrektem K1 ableiten.
Zu Beginn dieser Arbeit existierten keine Veröﬀentlichungen des GBDP in nanokris-
tallinen heißumgeformten Nd-Fe-B-Magneten. Lediglich die Untersuchungen von Fürst
et al. konnten zeigen, dass die Beschichtung von rascherstarrten Nd-Fe-B-Pulvern
(Methode I) mit Cu und anschließende Heißkompaktierung zu einer selektiven Diﬀusi-
on von Cu entlang der Korngrenzen führt [Fuerst90]. Im Laufe der Promotion wurde
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auch von anderen Arbeitsgruppen das Thema der Korngrenzendiﬀusion in nanokristal-
linen Materialien sukzessive aufgegriﬀen und erste Ergebnisse für beschichtete Pulver
mit DyCu [Watanabe13], TbCu [Hioki14], PrCu [Wan13] und DyF3 [Kim15a] publiziert.
Eine systematische Variation der verschiedenen Parameter Temperatur, Anlasszeit, Dy-
Konzentration, Umformgeschwindigkeit und Umformgrad wurde im Unterschied zu der
hier vorliegenden Arbeit nicht durchgeführt. Erste Untersuchungen an beschichteten
Magneten (Methode II) konzentrieren sich vornehmlich auf die bessere magnetische Ent-
kopplung der Nd2Fe14B-Körner mittels einer NdCu-Diﬀusion [Sepehri-Amin10b,Sepehri-
Amin13c, Sepehri-Amin13b,Woodcock14b,Cui12,Akiya14a,Akiya14b]. Auch eine Arbeit
unter Verwendung von DyNdCu wurde publiziert [Sepehri-Amin13a]. Alle diese Arbei-
ten haben gemein, dass der Magnet mit sehr großen Mengen einer Dy- oder Nd-haltigen
Legierung beschichtet wurde und ein Anstieg in Hc nur unter drastischer Reduzierung
von Jr erzielt werden konnte. Diese Reduzierung sollte in der im Folgenden dargestellten
Untersuchung von Beginn an vermieden werden.
Ausgehend von diesen zeitgleichen Publikationen ist das Ziel dieser Arbeit, eine
systematische Untersuchung des GBDP an nanokristallinen Nd-Fe-B-Magneten durchzu-
führen, um den Prozess zu optimieren und um einen maximalen Anstieg in Hc pro m.%Dy
(∆µ0Heffc ) zu realisieren ohne dabei Jr zu reduzieren. Neben einer maximalen Performanz
bei Raumtemperatur soll in dieser Arbeit ebenso der Aspekt der Temperaturstabilität und
die Anwendung bei erhöhten Betriebstemperaturen berücksichtigt werden. In diese Be-
trachtung soll auch der Einﬂuss des speziﬁschen elektrischen Widerstandes und das damit
verbundene Aufheizen der Magnete einﬂießen. Der Abgleich der in Kapitel 2.1 einge-
führten mikromagnetischen Kenngrößen mit der Dy-Hüllendicke macht deutlich, dass der
Einsatz von modernsten Analysemethoden erforderlich ist, um die Diﬀusion ortsaufgelöst
an den Korngrenzen zu charakterisieren und den Einﬂuss auf die magnetischen Eigen-
schaften zu verstehen. Die experimentellen Methoden zur Bearbeitung dieser genannten





Im folgenden Kapitel werden sowohl die Methoden für die Probenherstellung als auch die
grundlegenden Mess- und Wirkprinzipien der verschiedensten Charakterisierungsmetho-
den erläutert.
3.1. Probenherstellung
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Pulver aus rascherstarrten Nd-Fe-B-Bändern mit ver-
schiedenen anderen Pulvern in unterschiedlichen Verhältnissen gemischt, gemahlen, ver-
dichtet, umgeformt und anschließend bei verschiedenen Temperaturen und Haltezeiten
wärmebehandelt. Im folgenden Kapitel werden diesbezüglich die Grundprinzipien der Her-
stellungsmethoden und die Spanne, in der die Parameter variiert wurden, näher erläutert.
Detaillierte Angaben zu den Prozess- und Messparametervariationen beﬁnden sich in den
experimentellen Kapiteln 4, 5 und 6. Des Weiteren wird am Anfang jedes experimentellen
Kapitels ein Schaubild des Herstellungsprozesses dargestellt. Dieses gibt Auskunft über
die Prozessvariationen, die in den jeweiligen Unterkapiteln diskutiert wird.
3.1.1. Magnetpulversynthese
Ausgangsmaterial für die Untersuchungen der Korngrenzendiﬀusion ist Dy-freies Nd-Fe-B-
Pulver der Firma Magnequench Inc. (heute Molycorp Magnequench, Tochtergesellschaft
von Molycorp). Dieses Pulver mit dem Namen MQU-F besteht aus rascherstarrten Bän-
dern der Komposition Nd13,6Fe73,6Co6,6Ga0,6B5,6 (at.%) bzw. Nd29,9Fe62,57Co5,88Ga0,6B0,92
(m.%) und liegt bereits im Auslieferungszustand als gemahlenes und gesiebtes Pul-
ver mit einer maximalen Partikelgröße von 440µm vor. Als Benchmark für die Korn-
grenzendiﬀusion wurde das ebenfalls kommerziell erhältliche MQU-G-Pulver mit ei-
ner vergleichbaren Zusammensetzung wie das MQU-F-Pulver, aber einem homoge-
nen Dy-Anteil von 3,84m.% verwendet (Nd12,2Dy1,6Fe73,2Co7,1Ga0,6B5,3 (at.%) bzw.
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Nd26,6Dy3,84Fe61,47Co6,34Ga0,63B0,87 (m.%)).
Für die Korngrenzendiﬀusion wurde zum einen DyF3-Pulver von der Firma Sigma Ald-
rich verwendet. Dieses Salz ist in Wasser unlöslich, stark hygroskopisch und besitzt einen
Schmelzpunkt von 1306 °C. Zum anderen wurden verschiedene niedrigschmelzende Le-
gierungen in einem Lichtbogenofen der Firma Edmund Bühler (Typ MAM-1) selbst
hergestellt. Anschließend wurden die Schmelzproben in ein Quartzglas mit einem Loch-
durchmesser von 0,7mm gefüllt und in einer Rascherstarrungsanlage der Firma Edmund
Bühler bei 0,4 bar Ar und einer Radgeschwindigkeit von 30m/s mit ca. 300mbar Auspress-
druck abgesponnen. Die rascherstarrten Bänder wurden weiterhin in der Argonbox mit
einem Achatmörser per Hand zerkleinert und mit verschiedenen Maschenweiten (20, 60,
100 sowie 250µm) gesiebt. In einigen Untersuchungen wurden die Pulver in einer Planet-
kugelmühle (Fritsch Pulverisette P6), ausgestattet mit einem Mahlbecher aus gehärtetem
Stahl (11-12%Cr), zerkleinert. Die Anzahl der Kugeln aus gehärtetem Stahl (1-1,65%Cr)
wurde so gewählt, dass deren Volumen 1/3 des Bechers ausgefüllt hat. Es wurden gleich-
zeitig Kugeln mit unterschiedlichem Kugeldurchmesser von 5 (183 Kugeln), 7 (22 Kugeln)
und 10mm (5 Kugeln) verwendet, um eine möglichst homogene Partikelgrößenverteilung
zu erzielen. Um den Energieeintrag gering zu halten und um das Pulver nicht zu amor-
phisieren, wurde ein Kugel-zu-Pulver-Verhältnis von 3:1 gewählt. Der Mahlbecher wurde
anschließend mit Heptan aufgefüllt, um eine Oxidation so gering wie möglich zu halten.
Um den Eﬀekt der Mahldauer zu untersuchen, wurden nach jeweils 10min ca. 9 g Pul-
ver entnommen und anschließend die entsprechende Anzahl von Kugeln entfernt, um das
Kugel-zu-Pulver-Verhältnis von 3:1 wieder herzustellen. Das Mahlen wurde bei 250 rpm
durchgeführt.
3.1.2. Pulververdichtung und Warmumformung
Die Pulververdichtung und die Warmumformung erfolgte anfänglich am IFW Dresden
an einer hydraulischen 200 kN-Presse (Eigenbau), danach an der TU Darmstadt an ei-
ner 500 kN-Presse der Firma Weber. In einem ersten Schritt wurde das Magnetpulver
in eine Stahlmatrize aus hochwarmfester Nickelbasislegierung (NiCr19CoMo) gefüllt und
unter Vakuum (10−2-10−3 mbar) bei 50-150MPa für 2min verpresst. Aus den Vorarbeiten
der Arbeitsgruppe ist bekannt, dass in einem Temperaturintervall von 675-750 °C isotro-
pe Proben mit maximaler Dichte erzielt werden können [Kirchner04, Kirchner00, Kirch-
ner98,Khlopkov07,Khlopkov04,Thielsch10,Thielsch12]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde
daher eine Prozesstemperatur von 725 °C gewählt und mittels Archimedes-Messungen ei-
ne ideale Dichte von 7,55 g/cm3 bestätigt. Die optischen Heizungen beider Heißpressen
konnten Aufheizzeiten von 5-7min realisieren. Der Standard-Probendurchmesser betrug
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Abbildung 3.1.: Prinzipskizze des Heißkompaktierens und des Stauchens. Am unteren
Bildrand sind ein heißkompaktierter (links) und ein gestauchter Magnet (rechts), sowie
deren schematische Orientierung der Körner mit deren magnetisch leichten Achsen
dargestellt.
8 (IFW Dresden) bzw. 13,5mm (TU Darmstadt). Um ein Anbacken des Pulvers wäh-
rend des Heißkompaktierens zu vermeiden, wurde entweder die Stahlmatrize mit einer
Graphitlösung bestrichen oder eine zusätzliche Graphitmatrize verwendet.
In einem zweiten Schritt wurde die abgekühlte Probe unter Ar zu einer ﬂachen Scheibe
gestaucht. Im Laufe dieser Arbeit konnte das Stauchverfahren optimiert und durch das
Hineinpressen in eine größere Matrize rissfreie Stauchproben (engl. die-upsetting) erzielt
werden [Dirba14]. Durch die Wahl des Matrizendurchmessers ist es möglich, unterschied-












und somit unterschiedliche Texturgrade entlang der Pressrichtung einzustellen. h0, hend, d0
und dend bezeichnen hierbei die Höhe und den Durchmesser der Probe vor und nach dem
Stauchen. Aus den Vorarbeiten der Arbeitsgruppe ist bekannt, dass Prozesstemperaturen
von 700-800 °C nötig sind, um eine gute Textur zu erzeugen [Grünberger97]. Im Rahmen
dieser Arbeit wurde daher für alle Proben eine Umformtemperatur von 750 °C eingestellt.
Die Standard-Umformgeschwindigkeit ϕ˙ betrug 2× 10−3s−1. Bei einem Umformgrad von
ϕ= 1 (entspricht einer Höhenreduzierung von 63%) betrug die Umformzeit somit ca.
450 s. Eine schematische Darstellung der beiden Prozessschritte sowie die exemplarische
Darstellung der Proben und der Orientierung der Körner beﬁnden sich in Abbildung 3.1.
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3.1.3. Wärmebehandlung und Probenpräparation
Für die Wärmebehandlung wurden am IFW Dresden und an der TU Darmstadt verschie-
dene Rohröfen der Firma Carbolite verwendet. Die Proben wurden für die Wärmebehand-
lung in Tantalfolie eingewickelt und in einem Quartzglas dreimal abgepumpt und mit Ar
geﬂutet. Für die Wärmebehandlung wurde das Quartzglas anschließend mit 0,8 bar Ar be-
aufschlagt, um eine Oxidation zu vermeiden und einen guten Wärmeﬂuss zu ermöglichen.
Die Tantalfolie diente zum einen als Oxidationsgetter zum anderen als Oxidationsindika-
tor. Nach der Wärmebehandlung wurden die Quartzgläser im Wasserbad abgeschreckt,
um eine zusätzliche Wärmebehandlung und eine unkontrollierte Phasenbildung zu ver-
meiden.
Die Probenpräparation wurde selbstständig an einer Diamantblatt-Präzisionssäge der
Firma Bühler (IsoMet 4000) oder mittels erosiven Schneidens von Felix Rothe durch-
geführt (Bereich Forschungstechnik - IFW Dresden). Das Schleifen der Proben erfolgte
mittels eines Akkustops der Firma Stuers unter Verwendung von Ethanol oder Wasser auf
SiC Schleifpapieren mit verschiedenen Körnungen (600/800/1200/4000). Zur Reinigung
diente ein Ultraschallbad. Für die mikroskopischen Untersuchungen wurden die Proben
wenn möglich vorher eingebettet. Hierzu wurde am IFW Dresden EpoFix oder SpeziFix
Harz plus Härter sowie Graphitpulver für eine bessere Leitfähigkeit in eine 25mm breite
Form gegossen und über Nacht ausgehärtet. An der TU Darmstadt kam EpoxyCure plus
Härter in Kombination mit Ni-Pulver oder ClaroCit Pulver und Flüssigkeit zum Einsatz.
Das Polieren erfolgte an einer EcoMet 250/AutoMet 250-Poliermaschine der Firma Bühler
oder einer Rotopol 35 unter Verwendung verschiedener Poliertücher, Poliersuspensionen
(Diamantsuspensionen, OP-AN) und Schmiermittel (Lubrikant Yellow, Alkohol).
3.2. Magnetische Charakterisierung
Die verwendeten Messmethoden zur magnetischen Charakterisierung beruhen alle auf
dem Faraday'schen Induktionsgesetz, welches besagt, dass eine zeitliche Veränderung der
magnetischen Flussdichte B in einer Spule eine Spannung induziert. Die magnetische
Flussdichte in einer Spule berechnet sich hierbei aus dem Integral von B über dem Spu-
lenquerschnitt. Bei bekanntem Volumen der Probe lässt sich das magnetische Moment
m in emu in eine Magnetisierung der Probe M in A/m überführen. Das Volumen wurde
sowohl über die Geometrie der Probe als auch über die Masse und die Dichte der Pro-
be bestimmt. Letzteres erfolgt über die Archimedes-Methode durch den Massenvergleich
einer Probe an Luft und in destilliertem Wasser. Die magnetischen Messungen können
sowohl im oﬀenen als auch im geschlossenen Magnetkreis durchgeführt werden. Ersteres
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erfordert das Rückscheren der Hysteresen gemäß der Entmagnetisierungsfeldstärke Hd:
Hi = H −Hd = H −NM (3.2)
mit N als der Entmagnetisierungsfaktor und Hi der inneren Magnetfeldstärke ohne Ent-
magnetisierungsfeld (vergleiche Kapitel 2.1). N kann für Quadergeometrien berechnet
werden [Aharoni98]. Die folgenden Inhalte basieren auf den Übersichtswerken von Cullity
and Graham und Fiorillo [Cullity09,Fiorillo04] sowie den technischen Datenblättern der
Gerätehersteller.
Vibrationsprobenmagnetometer (VSM)
Im Rahmen dieser Arbeit wurde am IFW Dresden ein VSM des Types Cryogenic Limited
(maximal 9T) bei 300K als auch ein Hochtemperatur-VSM (Eigenbau) für temperatu-
rabhängige Messungen bis 200 °C (maximal 6T) verwendet. Der Messaufbau wurde von
Foner entwickelt und besteht aus einer mittig zwischen zwei kleinen in Reihe gewickelten
Messspulen (engl. pick-up coils) aufgehängten Probe, die in Schwingung versetzt wird [Fo-
ner56]. Der sich zeitlich ändernde magnetische Fluss, den das Streufeld der Probe entlang
der Spulenachse verursacht, ist proportional zur Magnetisierung der Probe, die durch
Vergleich mit einer Ni-Referenzprobe berechnet werden kann. Durch Anlegen eines quasi-
konstanten äußeren Magnetfeldes, das durch eine supraleitende Spule erzeugt wird, ist die
Darstellung einer kompletten Hysteresekurve möglich. Das Rückscheren erfolgte manuell.
Die Proben wurden bei der Messung durch Klemmen in den entsprechenden Probenhal-
tern ﬁxiert. Für die Messung von Magnetpulvern wurde das Pulver in eine mit heißem
Paraﬁn gefüllte Aluminium Kapsel gefüllt, im Magnetfeld ausgerichtet und durch Abküh-
len im erstarrten Paraﬁn ﬁxiert. Zur Berechnung der Magnetisierung der Pulver wurde
eine ideale Dichte von 7,55 g/cm3 angenommen. Eine Rückscherung war in diesem Fall
nicht möglich.
SQUID-Magnetometer
Die magnetische Charakterisierung der rascherstarrten, niedrigschmelzenden Legierungen
erfolgte mithilfe eines SQUID-Magnetometers (engl. Superconducting Quantum Interfe-
rence Device) der Firma Quantum Design (Typ MPMS). Hierzu wurde 2-3mg des zu
untersuchenden Pulvers in eine Kunststoﬀkapsel gegeben, am Probenhalter ﬁxiert und
bei 300K in einem maximalen Feld von 6T gemessen. Das Messprinzip beruht ebenfalls
auf der Faraday'schen Induktion. Allerdings wird im SQUID die Probe in nur eine Mess-
spule langsam hinein- und wieder hinausbewegt. Die supraleitende Messspule ist an zwei
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Stellen mit einem normalleitenden Material (Josephson-Kontakt) unterbrochen, durch die
der magnetische Fluss quantisiert wird. Dies ermöglicht es auch kleinste Flussänderungen
und somit sehr kleine magnetische Momente zu charakterisieren. Eine Rückscherung fand
nicht statt und es wurden die Dichten aus den Archimedes-Messungen der Schmelzproben
verwendet.
Permagraph
Ein weiteres Instrument zur magnetischen Charakterisierung ist der Permagraph C300
der Firma Magnet Physik Dr. Steingroever GmbH, der am IFW Dresden zum Einsatz
kam. Bei dieser Messmethode wird die Probe in einem Pulsgenerator in Magnetfeldern
von 5-6T aufmagnetisiert und anschließend zwischen die zwei Eisenpolschuhe des Per-
magraphen, auch Permeameter genannt, geklemmt. Um die Probe werden zwei Messspu-
len gelegt: eine J-kompensierte Umspule, bestehend aus zwei gegeneinander geschaltet,
konzentrischen Teilspulen mit gleichen Windungsﬂächen, sowie einer Spule zur Messung
des Magnetfeldes außerhalb der Probe. Danach wird über zwei normalleitende Feldspu-
len in kurzer Zeit ein Gegenfeld in den Polschuhen erzeugt, das die Magnetisierung der
Probe dreht. Der daraus resultierende veränderte Fluss in der Probe wird von der J-
kompensierten Umspule gemessen. Im Vergleich zum VSM oder SQUID können mit dieser
Methode große Probengeometrien in relativ kurzer Zeit gemessen werden. Des Weiteren
ist durch den geschlossenen Magnetkreis eine Rückscherung nicht erforderlich. Nachteilig
ist, dass keine kompletten Hysteresekurven, sondern nur die Entmagnetisierungskurven
aufgezeichnet werden können. Des Weiteren ist die maximal messbare Koerzitivfeldstärke
auf die Sättigungspolarisation der Polschuhe d.h. bei FeCo auf ca. 2,5T begrenzt. Für
die temperaturabhängigen Charakterisierungen wurden die Polschuhe induktiv auf die
gewünschte Zieltemperatur geheizt (maximal 200 °C), 5min gewartet und anschließend
wie oben beschrieben vermessen.
Pulsmagnetometer
An der TU Darmstadt wurden größere Magnetproben mithilfe eines Pulsmagnetometers
der Firma Metis Instruments magnetisch charakterisiert. Ähnlich dem Messprinzip des
Permagraphen wird die Probe fest in den Probenhalter eingebaut und durch das Entla-
den einer Kondensatorbank ein Magnetpuls von 7T in einer Feldspule erzeugt, das die
Probe aufmagnetisiert. Danach wird die Probe gedreht und mit einem zweiten Magnet-
puls die Probe ummagnetisiert. Das Drehen der Polarisation der Probe überlagert mit
dem äußeren Magnetpuls verändert den magnetischen Fluss in der Messspulenanordnung
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(Doppelhelmholtzspule). Durch eine vorangegangene Referenzmessung ohne Probe und
der Messung des äußeren Feldes mit Hilfe einer weiteren, von der Probe entfernten Spule,
kann der Eﬀekt des Probenhalters und des äußeren Magnetfeldes herausgerechnet wer-
den. Im Gegensatz zum Permagraphen wird die Probe bei dieser Methode im oﬀenen
Kreis gemessen, weshalb ein Rückscheren der Hysterese erforderlich ist. Die Berechnung
von N und das Rückscheren erfolgt automatisch durch die vorinstallierte Hympulse Soft-
ware. Auch beim Pulsmagnetometer ist nur die Messung der Entmagnetisierungskurve
möglich. Bei großen Proben kann durch einen dritten Magnetpuls entlang der Magnetisie-
rungsrichtung der Probe der Beitrag von Wirbelstromverlusten herausgerechnet werden.
Im Gegensatz zum Permagraphen, wird im Pulsmagnetometer die Probe für temperatur-
abhängige Messungen in eine externe Heizkammer eingebaut und auf die Zieltemperatur
(maximal 150 °C) gebracht. Kurz vor dem Messpuls wird die Probe in die Messkammer
transferiert.
3.3. Struktur- und Gefügeanalyse
Die Struktur- und Gefügeanalyse ist Hauptbestandteil dieser Arbeit und dient im Spezi-
ellen dazu, die Korngrenzendiﬀusion auf der Nanoskala zu visualisieren. Diesbezüglich ist
es nötig hochauﬂösende Charakterisierungsmethoden, wie die Elektronenmikroskopie, zu
verwenden, um ortsaufgelöst eine Phasen- und Kompositionsanalyse durchzuführen. Die
Röntgendiﬀraktometrie, als eine Methode der makroskopischen Strukturanalyse, dient zur
Veriﬁzierung der Ausgangspulver. Im Folgenden werden die für diese Arbeit relevanten
Aspekte der Struktur- und Gefügeanalyse aus den umfangreichen Werken von Williams
und Carter sowie Cullity herausgegriﬀen und erläutert [Williams09,Cullity56].
3.3.1. Röntgendiﬀraktometrie (XRD)
Die Röntgendiﬀraktometrie (engl. X-ray Diﬀraction, XRD) beruht auf der elastischen
Streuung von Röntgenstrahlen an den Elektronenhüllen der Atome. Triﬀt der Röntgen-
strahl mit einer Wellenlänge λ im Winkel Θ auf die Oberﬂäche einer Probe, wird dieser an
den dazu parallelen Atom-Netzebenen mit dem Abstand d reﬂektiert und es kommt zur
konstruktiven Interferenz derjenigen Strahlen, die sich in Phase beﬁnden. Bei konstantem
λ und Θ gibt es nur einen Abstand d, der die BRAGG'sche Gleichung:
nλ = 2 d sinΘ (3.3)
erfüllt, weswegen die BRAGG'sche Reﬂexion auch als selektive Reﬂexion bezeichnet wird.
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Bei der in dieser Arbeit verwendeten Θ-2Θ-Geometrie wird mit konstanter Wellenlänge
über mehrere Winkel Θ gemessen und das Interferenzspektrum (Diﬀraktogramm) aufge-
zeichnet. Die Indizierung der Reﬂexe zu den Abständen d und die Zuordnung der Phasen
erfolgte mit Hilfe der PDF (Powder Diﬀraction File)-Datenbank. Werden die Bereiche
periodisch angeordneter Atome kleiner nimmt die Messintensität ab. Die kritische Größe,
bei der ein Reﬂex identiﬁziert werden kann, liegt bei ca. 10 nm. Im Rahmen dieser Ar-
beit wurde zur Charakterisierung der niedrigschmelzenden Legierungen an der TU Darm-
stadt ein D8 ADVANCE Geräte der Firma Bruker mit Cu-Kα-Strahlung (Wellenlänge
λ = 0, 1540600nm) verwendet. Die Nd-Fe-B-Pulver wurden am IFW Dresden an einem
Philips X'Pert PW3040/00 mit Co-Kα-Strahlung (Wellenlänge λ = 0, 178897nm) charak-
terisiert.
3.3.2. Rasterelektronenmikroskopie (REM)
Die Rasterelektronenmikroskopie dient sowohl der Gefügeanalyse und in Kombination mit
einem fokussierten Ionenstrahl auch zur Präparation von TEM-Lamellen (engl. Focused
Ion Beam, FIB). Für die Gefügeanalyse wurde am IFW Dresden ein hochauﬂösendes REM
des Typs Zeiss Leo 1530 Gemini mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV eingesetzt.
Zur Charakterisierung leichter Elemente wie F diente ein hochauﬂösendes REM der Marke
Zeiss Ultra Plus bei einer Beschleunigungspannung von 15 kV und einem 9nA Strahlstrom.
Dieses Gerät war zum einen mit einem WDX-Detektor (engl. Wavelength Dispersive X-
Ray Diﬀraction) ausgestattet, mit Hilfe dessen eine spektrale Auﬂösung von 10 eV möglich
war. Zum anderen besaß der EDX-Detektor (engl. Energy Dispersive X-Ray Diﬀraction)
X-MAX 80 von Oxford eine 8 mal so hohe Intensität im Vergleich zum EDX-Detektor des
Gemini Gerätes und erlaubte die Visualisierung gering konzentrierter Elemente. An der
TU Darmstadt kam ein JSM 7600F der Firma JEOL bei 20 kV zum Einsatz.
Im REM triﬀt ein Primärelektronenstrahl mit deﬁnierter Energie auf eine Probenober-
ﬂäche. Durch die Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit oberﬂächennahen Atomen
werden unterschiedliche Sekundärprozesse angeregt, die über entsprechende Detektoren
detektiert werden und Informationen zu unterschiedlichen Aspekten der Probe liefern:
 SE: Herausgelöste Sekundärelektronen (SE) aus der obersten Probenschicht dienen
der Darstellung der Probentopographie.
 RSE: Rückstreuelektronen (RSE) werden bevorzugt an Elementen mit höherer Ord-
nungszahl z erzeugt, weshalb dieser Kontrast als z-Kontrast bezeichnet wird. Für
Phasen aus mehreren Elementen kann der eﬀektive RSE-Koeﬃzient nach der Bil-
dungsvorschrift von Hermann und Reimer abgeschätzt werden [Herrmann84]. Hier-
3.3. Struktur- und Gefügeanalyse 39
bei wird als erstes die Massenkonzentration eines Elementes in der Einheitszelle be-
rechnet und anschließend mit einem elementspeziﬁschen eﬀektiven RS-Koeﬃzienten
multipliziert und für alle Elemente aufsummiert.
 EDX: Durch den Zusammenstoß eines Elektrons aus dem Elektronenstrahl mit ei-
nem gebundenen Elektron eines bestimmten Atomkerns wird dieses auf ein höheres
Energieniveau angehoben oder ganz aus der Probe entfernt. Dieser hochenergetische
intermediäre Zustand relaxiert indem die Lücke durch ein Elektron aus einer höhe-
ren Schale aufgefüllt wird. Bei diesem Prozess wird die entsprechende Energie in
Form eines Röntgenquants frei. Die Energie des Röntgenquants kann mittel energie-
dispersive Röntgenspektroskopie (engl. Energy Dispersiv X-Ray, EDX) detektiert
werden und lässt sich elementspeziﬁsch den entsprechenden Schalenübergängen zu-
ordnen. Die Röntgenausbeute ist für jedes Element proportional zur Konzentration,
wodurch eine quantitative Analyse der Elementzusammensetzung möglich ist. Zu be-
rücksichtigen sind dabei Absorptionseﬀekte der primär erzeugten Röntgenstrahlen
im Material, die wiederum zu einer gewissen Wahrscheinlichkeit zu Röntgenﬂuores-
zenz führen. Für homogene Materialien kann dies mittels der ZAF (Ordnungszahl-
Absorptions-Fluoreszenz)-Korrektur bei der Quantiﬁzierung berücksichtigt werden.
Limitierender Faktor des EDX-Kontrastes ist die laterale und vertikale Auﬂösungs-
grenze von ca. 1µm bei 20 kV, die der Größe der Anregungsbirne der Elektronen
im Material entspricht. Des Weiteren kommt es gerade im Nd-Fe-B-System zu zahl-
reichen Überlagerungen der elementspeziﬁschen Reﬂexe, die eine Quantiﬁzierung
erschweren. Auf diese Überlagerungen wird im experimentellen Teil der Arbeit spe-
ziﬁsch eingegangen.
Die Herstellung von TEM-Lamellen erfolgte durch Robby Prang und Sabine Schlabach
(KNMF, KIT Karlsruhe) mit Hilfe einer FEI Strata 400S FIB. Bei dieser Methode wurde
auf der Oberﬂäche der zu untersuchenden Stelle ein ca. 10µm langer, 3µm breiter und
1,5µm hoher Pt-Streifen abgeschieden und anschließend mit Hilfe eines Ga-Ionen-Stahls
bei 30 keV eine 10µm tiefe Lamelle herausgeschnitten. Anschließend wurde diese Lamelle
an einem Mo-Halter mit Pt ﬁxiert und der zu untersuchende Bereich mit einem Ga-
Ionenstrahl auf eine Dicke von ca. 50-100 nm gedünnt.
3.3.3. Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
Die TEM Untersuchungen wurden am KNMF, KIT Karlsruhe an einem FEI Tecnai F20-
ST und einem FEI Titan 80-300 bei 200 kV gemeinsam mit Christian Kübel durchgeführt.
Bei dieser Methode wird eine dünne Lamellenprobe mit einem Primärelektronenstrahl
40 3. Probenherstellung und Charakterisierungsmethoden
durchstrahlt und die gestreuten Elektronen in Transmission detektiert. Durch die Wech-
selwirkung der Primärelektronen mit der Probe kommt es zur Vorwärtsstreuung, d.h.
zur Ablenkung des Elektronenstrahls. Die Probe kann hierbei entweder mit einem fo-
kusierten Strahl abgerastert werden (engl. Scanning Transmission Electron Microscopy,
STEM) oder im Parallelstahl ein Komplettbild aufgenommen werden (engl. Transmission
Electron Microscopy, TEM). Folgende Kontrastgebungsarten wurden im Rahmen dieser
Arbeit verwendet:
 BF-STEM: Im Hellfeld (engl. Bright Field, BF)-Kontrast werden die elastisch ge-
streuten Elektronen mit einem geringen Ablenkungswinkel detektiert. Der Kontrast-
unterschied entsteht hierbei durch die unterschiedliche Orientierung der Kristalle
und der konstruktiven Interferenz an strahlparallelen Netzebenen.
 HAADF-STEM: Im Dunkelfeld (engl. High Angle Annular Dark Field, HAADF)
werden die elastisch gestreuten Elektronen mit einem großen Ablenkungswinkel de-
tektiert. Bei den hohen Streuwinkeln wird das Signal durch die Rutherford Streuung
dominiert und Elemente höherer Ordnung führen aufgrund ihrer größeren Atom-
masse zu stärkeren Ablenkungen und somit zu höheren Intensitäten, weshalb dieser
Kontrast auch als z-Kontrast bezeichnet wird.
 STEM-EDX: Das EDX Signal im (S)TEM entsteht ganz analog zum REM. Im Ge-
gensatz zum REM-EDX ist durch den fokussierten Elektronenstrahl und die dünnen
Proben das Anregungsvolumen im TEM viel geringer und eine laterale Auﬂösung
von unter 1 nm möglich. Je dicker die Lamelle ist, umso höher ist das EDX-Signal.
Auf der anderen Seite führen dickere Lamellen zu einem größeren Anregungsvolumen
und einer Verbreiterung von Grenzﬂächen, wenn diese gegenüber der Primärelektro-
nenstrahlachse verkippt sind.
 HR-TEM: Im hochaufgelösten TEM werden die elastisch gestreuten Elektronen im
Parallelstrahl zur Bildgebung herangezogen. Ist die Lamelle dünn genug und liegt ein
Korn in einer Zonenachse kommt es zur konstruktiven Interferenz bei der die Poten-
tialunterschiede unterhalb der Probe abgebildet und in Form der atomaren Struktur
interprätiert werden können. Aus diesen Aufnahmen konnten anschließend mit Hilfe
der Gatan Digital Micrograph Software FFT (Fast Fourier Transformation)-Bilder,
d.h. die entsprechenden Beugungsreﬂexe im reziproken Raum, erzeugt werden. Da-
bei korrespondieren die beobachteten Beugungsreﬂexe mit der Phasenverschiebung,
die bei der Streuung der Elektronen am periodischen Gitter der Kristallstruktur
erzeugt wurde. Im Gegensatz dazu werden bei der Elektronenbeugung oder der
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Röntgenbeugung die Streuamplituden gemessen. Damit sind die Informationen aus
der Elektronenbeugung und dem HRTEM komplementär und können gemeinsam
zur Lösung von Kristallstrukturen verwendet werden. In der vorliegenden Arbeit
wurden aber nur die Abstände der Reﬂexe aus den FFT-Bildern und die Winkel zu-
einander ausgewertet, um eine Phase aus Daten der ICCD (International Diﬀraction
Database) zu veriﬁzieren.
3.4. Chemische und thermische Analyse
Die chemische Analyse dient zur Bestimmung der Komposition von Pulvern und kompak-
tierten Magneten. Der Fokus liegt hierbei auf der Quantiﬁzierung von Verunreinigungen
wie O, C, und H, die einen erheblichen Einﬂuss auf die magnetischen Eigenschaften ha-
ben. Zur Bestimmung der Elemente kam die optische Emissionsspektroskopie zum Einsatz,
die sich sowohl der Lichtemissionsspektroskopie eines angeregten Plasmas (ICP-OES und
GD-OES) als auch der Infrarot-Spektroskopie von Verbrennungsgasen (Trägergasheißex-
traktion) bedient. Die thermische Analyse dient im Rahmen dieser Arbeit zur Bestimmung
der Schmelz-, Erstarrungs- und Kristallisationspunkte verschiedener Phasen und wurde
mittels dynamischer Diﬀerenzkalorimetrie (DSC) durchgeführt. Die folgenden Darstellun-
gen basieren auf den Übersichtwerken von Olesik und Huneke, sowie den Angaben der
Gerätebetreiber [Olesik92,Huneke92].
Inductively Coupled Plasma-Optical Emission Spectroscopy
(ICP-OES)
Bei der optischen Emissionsspektroskopie mittels induktiv gekoppeltem Plasma (engl.
Inductively Coupled Plasma - Optical Emission Spectroscopy) wird das zu analysierende
Probenmaterial entsprechend der zu untersuchenden Elemente in einer Säure aufgelöst.
Für Nd-Fe-B wurde Salzsäure für den nasschemischen Aufschluss verwendet. Die Lösung
wird anschließend als Aerosol (Dispersion aus festen oder ﬂüssigen Schwebeteilen in einem
Gas) in ein Ar-Plasma gesprüht. Durch die hohen Temperaturen des Plasmas (6500K)
werden die Elemente atomisiert und/oder ionisiert und geben dabei Energie in Form von
Licht ab. Die emittierten Lichtspektren werden anschließend detektiert und durch die
Intensitäten der Emissionslinien, die Konzentration der Elemente in der Ausgangslösung
bestimmt. Eine Bestimmung von O, N oder C ist nicht möglich. Eine Quantiﬁzierung von
F war ebenfalls nicht möglich, da F als HF entweicht. Im Rahmen dieser Arbeit wurden
die Messungen von Andrea Voß (IFW Dresden) an einem iCAP6500 DUO oder einem
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IRIS Intrepid II XUV Gerät der Firma Thermo Fisher Scientiﬁc GmbH durchgeführt.
Glow Discharge-Optical Emission Spectroscopy (GD-OES)
Bei der Glimmentladungsspektroskopie (engl. Glow Discharge - Optical Emission Spec-
troscopy) wurden die Proben in einen universellen Probenadapter eingespannt und von
einer Seite mit Ne bei 10mA und 700V auf einer Fläche von 2,5mm gesputtert. Durch
die Verwendung von Ne ist eine Nachweis von F möglich. Als Spektrometer wurde das
CCD Gerät GDA650 von Spectruma verwendet, welches zwischen 120-700 nm nahezu
alle Wellenlängen des emittierten Lichts nachweisen kann. Zur qualitativen Charakte-
risierung des Diﬀusionsprozesses wurden folgende Linien ausgewählt: Dy 421,17 nm, F
685,6 nm (681,016), Fe 371,99 nm, B 249,77 nm, Nd 489,69 nm, Al 396,15 nm, N 174,27 nm,
C 193,1 nm, O 130,21 nm. Die Arbeiten wurden von Volker Hoﬀmann (IFW Dresden)
durchgeführt.
Trägergasheißextraktion
Bei der Trägergasheißextraktion (engl. carrier gas hot extraction) wird das zu analysie-
rende Probenmaterial ohne vorangegangen chemischen Aufschluss in einen Graphit-Tiegel
gegeben und in einem Impulsofen bei 700-2700 °C angelassen, bis der Sauerstoﬀ der Probe
mit dem Graphit-Tiegel reagiert und unter Bildung von COx reduziert wird. Diese Gase
werden anschließend aus der Schmelze extrahiert und in ein inertes Trägergas eingelei-
tet und zu den NDIR (nicht-dispersiven Infrarot)-Messzellen transportiert. Danach wird
in einem beheizten Katalysator das vorhandene COx mit dem aus der Probe stammen-
den und extrahierten Wasserstoﬀ H2 in H2O umgesetzt und in einem weiteren Infrarot-
Detektor gemessen. Durch Infrarot-Absorption ist ein quantitativer Nachweis der O- und
H-Konzentration des Probenmaterials möglich, wenn dessen Ausgangsgewicht bekannt
ist. Der Nachweis der N-Konzentration erfolgt über die thermische Leitfähigkeit mittels
einer TC (engl. Thermal Conductivity)-Messzelle. Die Experimente im Rahmen dieser
Arbeit wurden sowohl von Wolfgang Gruner (IFW Dresden) an einem O/N Analyser TC-
436DR der Firma Leco als auch von Arne Grünewald (IWKS Alzenau) an einem OHN
836 Analyser der Firma Leco durchgeführt.
Dynamische Diﬀerenzkalorimetrie (DSC)
Bei der dynamischen Diﬀerenzkalorimetrie (engl. Diﬀerential Scanning Calorimetry, DSC)
wird ein leerer Referenztiegel und ein, mit dem zu untersuchenden Probenmaterial, ge-
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füllter Probentiegel bei konstanter Heizrate angelassen und der Wärmestrom beider Tie-
gel gemessen [Höhne03]. Durch Bildung der Diﬀerenz beider Wärmeströme können Pha-
senübergänge erster Ordnung als exotherme Kristallisations- bzw. Erstarrungsreaktionen
oder endotherme Aufschmelzreaktionen detektiert werden. Bei einer guten Kalibrierung
des Gerätes für die verschiedenen Temperaturbereiche, ist an Hand des Startpunktes
des Phasenübergangs (engl. onset) die Bestimmung der Übergangstemperatur möglich.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die onset-Temperatur als Schnittpunkt der Tangente
des Hintergrundsignals mit der Tangente im Wendepunkt des Phasenübergangs deﬁniert.
Phasenübergange zweiter Ordnung wie z.B. die Curie-Temperatur erscheinen in DSC-
Analysen als Stufe. Für ein homogeneres Signal wurden zusätzlich zur Kalibrierung noch
Leermessung des Probentiegels durchgeführt und dessen Signal vom Signal des gefüllten
Probentiegels abgezogen.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde für die Untersuchung der niedrigschmelzenden DyCu
Legierung und der MQU-F-Pulver eine SENSYS evo DSC der Firma Setaram (IFW Dres-
den) mit einer Heizrate von 5K/min bzw. 2-15K/min und einem Ar-Strom von 20ml/min
sowie Al2O3-Tiegel verwendet. Die Charakterisierung der NdCu-Legierungen wurde an ei-
ner DSC200F3 Maia der Firma Netzsch in einem Al-Tiegel mit gelochtem Deckel unter
einem N-Strom von 5,0ml/min von Claudia Fasel (TU Darmstadt) durchgeführt. Die
restlichen Legierungen wurden ebenfalls von Claudia Fasel (TU Darmstadt) an einer STA
429 der Firma Netzsch unter Verwendung eines Al2O3-Tiegels ohne Deckel unter einem
Ar-Strom von 75ml/min mit einer Heiz- und Kühlrate von 10K/min durchgeführt.
3.5. Partikelanalyse und Charakterisierung des
speziﬁschen elektrischen Widerstandes
Die folgenden Darstellungen der Partikelanalyse zur Bestimmung der Partikelgrößenver-
teilung sowie der 4-Punkt-Methode zur Bestimmung des speziﬁschen elektrischen Wider-
standes basieren auf dem Übersichtwerk von Callister und Rethwisch [Callister10], sowie
den Angaben der Gerätebetreiber.
Partikelanalyse
Bei der Partikelanalyse wird das zu untersuchende Pulver über Nacht in einer Vaku-
umschleuse getrocknet und anschließend in Wasser dispergiert. Die Dispersion wird durch
eine Messzelle mit Quartzglasfenster gepumpt, das mit einem Laser durchstrahlt wird. Ge-
langt ein Partikel in den Laserstrahl, wird der Strahl gebeugt und ortsabhängig detektiert,
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woraus die Software unter Annahme einer kugelförmigen Partikelgeometrie (Mie-Model),
eines Brechungsindexes n = 1, 33 und eines Absorptionskoeﬃzienten κ = 1, 3 die Par-
tikelgröße berechnet. Für Pulver ist es möglich, eine Partikelgrößenverteilung und eine
mittlere Partikelgröße bei 50 at.% Volumendichte (D50) zu bestimmen. Für jedes Pul-
ver wurden von Jürgen Gassmann (IWKS Hanau) fünf Messungen an einem Mastersizer
3000 von Malvern durchgeführt. Der Messbereich für die Nassdispergierung liegt zwischen
0,01-2100µm
Charakterisierung des speziﬁschen elektrischen Widerstandes
Für die Charakterisierung des speziﬁschen elektrischen Widerstandes wurde die 4-Punkt-
Methode gewählt. Hierzu wurde aus der zu untersuchenden Probe ein dünner Stab mit
einer Stirnﬂäche Aρ von 1×1mm und einer Länge von 8mm herausgesägt und geschliﬀen.
Danach wurden vier Cu-Kontakte mit Leitsilber in Reihe aufgeklebt. Die äußeren beiden
Kontake wurden mit einem Strom von 10mA beaufschlagt und an den beiden mittleren
Kontakten mit dem Abstand s der Spannungsabfall gemessen. Aus dieser Anordnung





mit F als den Formkorrekturfaktor F = Aρ/s. Um thermoelektrische Spannungen zu eli-
minieren wurden die Messung in positiver und negativer Stromrichtung durchgeführt und
der Mittelwert gebildet. Für temperaturabhängige Messungen wurde der Stab auf eine
Heizplatte aufgebracht und unter He-Fluss auf die Zieltemperatur (maximal 120 °C) ge-
heizt und anschließend fünf mal gemessen. Die Messungen wurden selbstständig oder von





Abbildung 4.1.: Zuordnung der verschiedenen Prozessrouten (farbige Pfeile) zu den
entsprechenden Unterkapiteln (Zahlen).
Das folgende Kapitel beschäftigt sich mit der Herstellung und der Charakterisierung von
Dy-freien Nd-Fe-B-Magneten aus reinem MQU-F-Pulver. Dieses Pulver besitzt aufgrund
der großtechnischen Herstellung eine ausgezeichnete Homogenität und dient daher in den
Kapiteln 5 und 6 als Referenzsystem, um den Einﬂuss von anderen Legierungselemen-
ten herauszuarbeiten. Grundlage für das Referenzsystem ist die Herstellungsmethode aus
Kapitel 2.2.2 mit den speziﬁzierten Prozessparametern aus Kapitel 3.1.2, wie sie in der Ar-
beitsgruppe standardmäßig angewendet werden. Um den GBDP zu optimieren, mussten
im Laufe dieser Doktorarbeit einige Prozessschritte modiﬁziert bzw. ergänzt werden, die
sich auch auf das Referenzsystem auswirken. In den einzelnen Unterkapiteln werden diese
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Einﬂussfaktoren näher beschrieben und mit den relevanten Charakterisierungsmethoden
unterlegt. Eine graphische Darstellung ist der Abbildung 4.1 zu entnehmen.
4.1. Einﬂuss der Umformparameter
Die Texturierung der heißkompaktierten Nd-Fe-B-Magnete erfolgte durch einen Stauch-
prozess. Die variierbaren Prozessparameter sind hierbei der Umformgrad ϕ, die Umform-
geschwindigkeit ϕ˙ und die Umformtemperatur. Um maximale Texturen zu erzeugen, muss
die Umformtemperatur oberhalb des Schmelzpunktes der Nd-reichen Phase liegen [Grün-
berger97]. Für alle Stauchversuche wurde daher eine Umformtemperatur von 750 °C ge-
wählt. Neben den variierbaren Prozessparametern gibt es noch eine Reihe weiterer Ein-
ﬂussgrößen sowohl für die Heißkompaktierung als auch für das Stauchen. Zu nennen sind
unter anderem die Aufheiz- und Abkühlraten der Proben sowie die Beschaﬀenheit der ver-
wendeten Presswerkzeuge. Diese Parameter sind gerätespeziﬁsch und können in der Regel
nicht verändert werden. Im Laufe der Arbeit wurden die Experimente an verschiedenen
Heißpressen durchgeführt, was diesbezüglich zu systematischen Unterschieden führt.
4.1.1. Umformgrad
Im folgenden Unterkapitel wird der Einﬂuss des Umformgrades ϕ auf das Gefüge und die
magnetischen Eigenschaften untersucht.
Gefüge
Das MQU-F-Ausgangspulver besteht aus großen ﬂachen Bändern mit einer ausgeprägten
Formanisotropie (Abbildung 4.2 links oben). Während die durchschnittliche Banddicke ca.
20µm beträgt, variiert die Länge in einem sehr breiten Spektrum von ca. 50 bis maximal
440µm. Eine maximale Partikelgröße von 440µm wird von Seiten des Pulverherstellers
im Auslieferungszustand garantiert. Nach dem Heißkompaktieren sind die Bänder un-
ter Verwendung des RSE-Kontrastes durch helle Linien, den sogenannten Bandgrenzen,
voneinander getrennt und somit gut als dunkle Bereiche unterscheidbar (Abbildung 4.2
rechts oben). Diese Strukturen sind bereits in zahlreichen Arbeiten sowohl im REM als
auch im Lichtmikroskop beobachtet worden [Herbst91,Kirchner98,Grünberger97,Watana-
be11,Dirba14]. Auﬀällig ist jedoch ein Kontrastwechsel innerhalb der großen Bänder, der
in dieser Form noch nicht beschrieben wurde. Dieser Kontrastwechsel ist durch den Über-
gang von kleinen scheibenförmigen Körnern (Durchmesser 50-200 nm, Dicke 10-20 nm) mit
viel Nd-reicher Phase (helle Bereiche) zu großen sphärischen Körnern (Durchmesser ca.
4.1. Einﬂuss der Umformparameter 47
Abbildung 4.2.: Übersichtsbilder der Pulver sowie Schliﬀbilder der Bandgrenzen an
polierten Probenquerschnitten heißkompaktierter und gestauchter Proben.
100-250 nm) mit wenig Nd-reicher Phase (dunkle Bereiche) erklärbar. Grund für diesen
Übergang sind die unterschiedlichen Abkühlraten innerhalb des Bandes bei der Rascher-
starrung. Die Größe und Form der Körner hängt hierbei von der Radgeschwindigkeit und
der Banddicke ab [Kramer02b, Kramer02a, Zaluska91]. In dem hier vorliegenden Pulver
wurden die Körner auf der Kupferradseite aufgrund der hohen Abkühlrate schnell abge-
Abbildung 4.3.: RSE-Detailaufnahmen der Bandgrenzen für verschiedene
Umformgrade.
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Abbildung 4.4.: RSE-Detailaufnahmen der Körner für verschiedene Umformgrade. Die
weißen Pfeile geben die Stauchrichtung an.
schreckt, während die Körner, die sich auf der gegenüberliegenden Seite befanden weiter
wuchsen und die typischen säulenartigen Abschlusskörner ausbilden konnten.
Eine typische Bandgrenze, die im Laufe dieser Arbeit eine Schlüsselrolle einnehmen
wird, ist in Abbildung 4.3 links für eine heißkompaktierte Probe dargestellt. Hier sind
sowohl die scheibenförmigen Körner (1) eines Bandes als auch die sphärischen Körner
(4) nebst der säulenartigen Bandgrenzen (3) eines zweiten Bandes dargestellt. Der hel-
le Grenzbereich (2) entspricht der oxidierten äußersten Schicht beider Bänder, da diese
an Luft gelagert werden. Diese Oxidschicht ist ein Grund für die Oxidationsbeständigkeit
dieser Pulver. Watanabe et al. berichtet, dass diese Oxidschicht aus c-NdO- und c-Nd2O3-
Körnern besteht [Watanabe11]. Es sind jedoch auch zahlreiche weitere Nd-O-reiche Phasen
mit einer breiten Variation des O-Gehaltes und signiﬁkanten Konzentration an anderen
Elementen wie Cu, Nd oder Fe in Nd-Fe-B-Magneten beobachtet worden, so dass die-
ser Bereich im Folgenden vereinfacht als Nd-O-reiche Bandgrenze bezeichnet wird. Eine
detaillierte Diskussion der möglichen Oxidphasen erfolgt in Kapitel 6.2.1.
Während des Stauchens wird das Gefüge auf unterschiedlichen Längenskalen verändert.
Zum einen werden die breiten mikrometergroßen Ausgangsbänder mit steigenden Um-
formgrad ϕ ﬂacher (Abbildung 4.2). Zum anderen ist eine Deformation und Rotation der
säulenartigen Bandgrenzen von anfänglich 1,5µm auf 0,75µm für ϕ = 1 (Abbildung 4.3),
sowie die Ausbildung großer ﬂacher Nd-Fe-B-Körner (Abbildung 4.4) auf der Nanoskala
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zu erkennen. Letzteres ist der Grund für die Ausbildung der Textur in heißumgeformten
Magneten und wurde bereits in Kapitel 3.1 diskutiert. Die säulenartigen Bandgrenzen als
auch die angrenzenden zwei bis drei Kornlagen können, wie in Abbildung 4.3 rechts zu
erkennen ist, nicht texturiert werden [Khlopkov07]. Des Weiteren ist mit höherem Um-
formgrad verstärkt die Bildung einer Nd52(Fe,Co,Ga)44-Phase mit hoher O-Konzentration
an den Bandspitzen (helle Punkte in Abbildung 4.2 rechts unten) und eine starke Inhomo-
genität der 2-14-1-Körner zu erkennen. Beides beeinﬂusst sowohl die Textur als auch Hc
aufgrund der Ausbildung von Streufeldern innerhalb des Magneten (siehe Kapitel 2.2.2).
Es ist schwierig zu wichten, welche Phase wie zu Hc beiträgt. Eine typische Darstellung
der Körner in den Bandmitten beﬁndet sich in Abbildung 4.4.
Magnetische Eigenschaften
Aus den oben diskutierten Gefügeanalysen lassen sich die in Abbildung 4.5 dargestellten
Hysteresekurven wie folgt interpretieren. Zum einen lässt sich mit steigendem Umform-
grad entlang der leichten Richtung (durchgehende Linie) eine höhere Remanenz erkennen
(von 0,80T auf 1,37T), die der höheren Textur zugeschrieben werden kann. Zum anderen
nimmt Hc durch das Wachsen der Körner und der Zunahme der magnetostatischen Kopp-
lung mit höherem Umformgrad ab (von 2,04T auf 1,24T). Letzteres ist auf die bessere
Texturierung zurückzuführen. Der Schnittpunkt der extrapolierten Hysteresekurven, die
für einen Umformgrad von ϕ = 1, 49 entlang der leichten und der schweren Richtung
Abbildung 4.5.: Hysteresekurven entlang der leichten Richtung bei Raumtemperatur
für heißkompaktierte ϕ = 0 und gestauchte Magnete mit unterschiedlichen Umform-
graden ϕ (durchgehende Linie) sowie entlang der schweren Richtung für ϕ = 0 und
1,49 (gestrichelte Linie).
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Abbildung 4.6.: Maximales Energieprodukt (BH)max, Koerzitivfeldstärke µ0Hc und
Remanenz Jr als Funktion des Umformgrades ϕ (links) und der Höhenreduzierung
(rechts). Die durchgehenden Linien dienen der optischen Führung.
(schwarze gestrichelte Linie) gemessen wurden, liegt bei einer Sättigungsmagnetisierung
von rund 1,6T. Dieser Wert illustriert den hohen Nd2Fe14B-Phasenanteil, ist aber mit ei-
nem gewissen Fehler durch den Para-Eﬀekt bzw. den Holstein-Primakoﬀ-Eﬀekt behaftet,
der in hohen Magnetfeldern auftritt [Kronmüller07, S. 1019]. Dieser Eﬀekt beschreibt die
Reduktion der Anzahl an Magnonen in einem angelegten Magnetfeld, der bekanntermaßen
zur Messung von höheren Sättigungsmagnetisierungen führt und an gesinterten Nd-Fe-
B-Magneten bereits mehrfach beobachtet wurde [Fernengel96,Sawatzki15]. Der Übergang
von einer zweistuﬁgen zu einer einstuﬁgen Neukurve mit hoher Anfangssuszeptibilität mit
zunehmenden Umformgrad ist mit dem Wechsel von einem Ein- zu einem Mehrdömanen-
Schaltprozess und der Ausbildung von Wechselwirkungsdomänen zu verstehen (vergleiche
Kapitel 2.2.2).
Aus den eben beschrieben Hysteresekurven lassen sich die magnetischen Kenngrößen
Jr, Hc und (BH)max extrahieren und sowohl als Funktion des Umformgrades ϕ als auch
als Funktion der Höhenreduzierung auftragen (Abbildung 4.6). In der ersten Darstellung
(links) fälltHc linear mit ϕ ab. Dies zeigt, dass die Reduzierung inHc durch das Wachstum
der Körner und der magnetostatischen Kopplung in der Summe linear oder beide Eﬀekt
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Abbildung 4.7.: Darstellung von Jr über µ0Hc für verschiedene Umformgrade ϕ kom-
pletter (ausgefüllte Dreiecke und durchgehende Linie) sowie aus der Mitte herausge-
sägte Magnetproben ohne Rand (oﬀene Dreiecke und gestrichelte Linie). Die durchge-
henden Linien dienen der optischen Führung und werden im Folgenden als Jr-µ0Hc-
Projektionen bezeichnet.
für sich linear mit der Umformzeit verlaufen. Die Remanenz Jr steigt in der ersten Dar-
stellung anfänglich stark an und geht bei höherem Umformgrad in Sättigung. Dies zeigt,
dass sich entweder der Materialtransport, der für die Ausbildung einer Textur gemäß des
Auﬂösungs-Abscheidungs-Kriech-Models (vergleiche Kapitel 2.2.2) verantwortlich ist, bei
größeren Körnern verlangsamt oder das diesem ein zweiter Eﬀekt überlagert ist. Eine Mög-
lichkeit für solch einen Eﬀekt ist die Rotation der Körner, die bereits von Grünberger et
al. für die Erklärung einer Texturierung unterhalb der Schmelztemperatur der Nd-reichen
Phase herangezogen wurde [Grünberger97]. Der fast lineare Anstieg in Jr als Funktion
der Höhenreduzierung könnte ein weiteres Indiz dafür sein, dass die Rotation womöglich
einen größeren Einﬂuss hat als bisher angenommen, da diese ebenfalls erwartungsgemäß
linear mit der Höhenreduzierung skaliert. Eine weiterer Aspekt wird in Kapitel 4.1.2 im
Zusammenhand mit der Variation der Umformgeschwindigkeit diskutiert.
Neben den bereits erwähnten Inhomogenitäten des Gefüges innerhalb der Bandgren-
zen, gibt es auch Unterschiede entlang der lateralen Ausdehnung der gestauchten Probe.
Obwohl der größte Teil der Probe gleiche magnetische Eigenschaften aufweist [Dirba14],
sind die äußersten Randbereiche geringer texturiert. Dies zeigt sich dadurch, dass bei ei-
nem Umformgrad von ϕ = 1 die aus der Mitte herausgesägten Proben (ohne Rand) eine
um ca. 0,08T höhere Remanenz gegenüber der kompletten Probe aufweisen (Abbildung
4.7). Des Weiteren wurde durch Hinz et al. beschrieben, dass die dem verfahrbaren Stem-
pel zugewandte Seite sowohl bei einer heißkompaktierten als auch bei einer gestauchten
Probe eine höhere Textur besitzt als die Gegenüberliegende [Hinz13]. Daraus resultiert,
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dass einigen Stellen innerhalb der heißkompaktierten Magneten fast isotrop mit Jr = 0, 80
(siehe Abbildung 4.5), andere Stellen und auch die komplette Probe geringfügig uniaxial
texturiert ist mit Jr = 0, 82-0, 84 (siehe Abbildung 4.7).
Speziﬁscher elektrischer Widerstand
Um das Aufheizen der Permanentmagnete während der Anwendung in einem Elektro-
motor zu vermeiden, müssen die Wirbelströme so gering wir möglich gehalten werden.
Diesbezüglich ist ein hoher speziﬁscher elektrischer Widerstand erstrebenswert. Gemäß
den Erwartungen, dass ein elektrischer Widerstand gleichbedeutend mit der Störungen
des periodischen Potentials ist, sollten nanokristalline Gefüge hohe Widerstände durch
die häuﬁge Abfolge von Korn und Korngrenzen aufweisen. Daher wurden an heißkompak-
tierten und gestauchten Proben 4-Punkt-Messungen durchgeführt.
Abbildung 4.8a zeigt, dass gemäß der fast isotropen Orientierungsverteilung der Körner
in heißkompaktierten Magneten der speziﬁsche elektrische Widerstand entlang der Press-
richtung nahezu identisch dem Widerstand senkrecht dazu ist. Entgegen den Erwartungen
beträgt der mittlere elektrische Widerstand bei Raumtemperatur lediglich 130µΩcm und
liegt somit im Bereich von polykristallinen gesinterten (140µΩcm) [Stankiewicz97] bzw.
einkristallinen (135µΩcm) [Stankiewicz99] Nd-Fe-B-Magneten. Da sowohl die chemische
Zusammensetzung als auch die Korngrenzenphasen in gesinterten und heißkompaktier-
ten Magneten vergleichbar sind, scheint die Nanokristallinität für den elektrischen Wi-
Abbildung 4.8.: Speziﬁscher elektrischer Widerstand ρ als Funktion der Temperatur a)
parallel und senkrecht zur Pressrichtung eines heißkompaktierten Magneten und b) für
verschiedene Umformgrade ϕ immer senkrecht zur Pressrichtung. Die Bild-Einschübe
skizzieren die herausgesägten Lamellen entlang derer die Proben gemessen wurden. Die
durchgehenden Linien dienen der optischen Führung. Die gestrichelten Linien markie-
ren die Widerstände bei Raumtemperatur (RT).
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derstand in Nd-Fe-B-Magneten eine untergeordnete Rolle zu spielen. Vergleichbare Wi-
derstände wurde auch an Seltenerd-Übergangsmetall-Gusslegierungen beobachtet [Gut-
ﬂeisch93,Gutﬂeisch95,Sugimoto97]. Für nanokristalline oder amorphe rascherstarrte Nd-
Fe-B-Bänder kann der speziﬁsche elektrische Widerstand jedoch deutlich höhere Werte
annehmen [Saito10]. Neben dem elektrisch isolierenden Oxidphasenanteil, der bei heiß-
kompaktierten Magneten deutlich geringer ist als bei gesinterten Magneten, haben auch
geringfügige Zusätze von Cu oder Fe in amorpher oder kristalliner Nd-reicher Korngren-
zenphase einen großen Einﬂuss auf die Gesamtleitfähigkeit [Hiemstra84,McGuire79,Ha-
djipanayis80]. Für die untersuchten Proben wurde in beiden Richtungen ein Wert für
den linearen Temperaturkoeﬃzient des elektrischen Widerstandes γ20 von 5, 3× 10−4K−1
bestimmt, der eine Größenordnung über dem Wert von Kupfer liegt (3, 9× 10−3K−1).
Mit ansteigendem Umformgrad nimmt der speziﬁsche elektrische Widerstand entlang
der schweren Richtung ab, das durch das zunehmende Aspektverhältnis der plattenförmi-
gen Körner und der zunehmenden Korngröße erklärt werden kann (siehe Abbildung 4.8
b). In Analogie dazu müsste der speziﬁsche elektrische Widerstand entlang der leichten
Richtung zunehmen. Allerdings konnten aufgrund der geringen Höhe der Magnete von nur
2-3mm keine hinreichend langen Lamellen für eine 4-Punkt-Widerstandsmessungen her-
auspräpariert werden. Auf der anderen Seite spielt der elektrische Widerstand der leichten
Richtung gegenüber der schwere Richtung in der Anwendung eine untergeordnete Rolle,
da a) Wirbelströme nur senkrecht zumMagnetfeld und b) die größten Wirbelströme in den
Gebieten mit dem geringsten Widerstand auftreten. Daher wurde in dieser Arbeit nur der
elektrische Widerstand entlang der schweren Richtung charakterisiert. Der entsprechende
Temperaturkoeﬃzient γ20 sinkt mit steigendem Umformgrad von 5,3 auf 1,5×10−4K−1.
Aus den hier dargestellten Untersuchungen wird deutlich, dass die Nanokristallinität be-
züglich des speziﬁschen elektrischen Widerstandes und dem damit verbundenen Aufheiz-
verhalten gegenüber den gesinterten Materialien keinen Vorteil bietet.
4.1.2. Umformgeschwindigkeit
Der im Rahmen dieser Arbeit genutzte Standard-Stauchprozess arbeitet mit einer sehr
langsamen Umformgeschwindigkeit von 0,002 s−1 und benötigt für einen Umformgrad von
ϕ = 1 ca. 450 s. Vorteil dabei ist die hohe Reproduzierbarkeit der magnetischen Eigen-
schaften, da andere Einﬂussfaktoren wie geringfügig langsames Hochheizen oder eine leicht
unterschiedliche Bediengeschwindigkeit der Heißpresse somit nicht ins Gewicht fallen. Im
Sinne einer optimalen Performanz der Magnete und einer Wirtschaftlichkeit des Verfah-
rens sollten deutlich schnellere Umformgeschwindigkeiten von 0,02 s−1 oder noch schneller
realisiert werden. In großtechnischen Pilotanlagen benötigt ein Umformprozess nur ca. 30-
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Abbildung 4.9.: Darstellung von Jr über µ0Hc für gestauchte Proben mit gleichem
Umformgrad von ϕ = 1 aber verschiedenen Umformgeschwindigkeiten ϕ˙ (blaue Drei-
ecke). 450 s entspricht ϕ˙ = 0, 002 s−1 und 45 s entspricht ϕ˙ = 0, 02 s−1. Die durchge-
hende Linie entspricht der Jr-µ0Hc-Projektion aus Abbildung 4.7 für die Standard-
Umformgeschwindigkeit ϕ˙ = 0, 002 s−1 (langsames Stauchen). Die gestrichelte Linie
gibt die interpolierte Jr-µ0Hc-Projektion wieder für eine Umformgeschwindigkeit von
ϕ˙ = 0, 02 s−1 (schnelles Stauchen).
50 s. Um den Einﬂuss der Umformgeschwindigkeit auf die magnetischen Eigenschaften zu
untersuchen, wurden gestauchte Magnete mit einen Umformgrad von ϕ = 1 bei verschie-
denen Umformgeschwindigkeiten hergestellt (Abbildung 4.9). Es ist zu erkennen, dass für
eine 10-fache Umformgeschwindigkeit das Koerzitivfeld sich im Mittel um 0,08T erhöht,
jedoch nicht proportional mit der Umformzeit ansteigt. Daraus lässt sich schließen, dass
sowohl das Kornwachstum als auch die magnetostatischen Kopplungen zur Reduzierung
von Hc beitragen, die magnetostatische Kopplung jedoch einen großen Anteil daran ein-
nimmt, da diese unabhängig von der Umformzeit ist. Es ist weiterhin zu erkennen, dass
die Remanenz nahezu konstant bleibt. Dies macht deutlich, dass die Texturierung allein
von der Höhenreduzierung abhängt und die Rotation der Körner einen deutlich größeren
Einﬂuss auf die Textur hat, als bisher angenommen. Würde die Textur einzig vom Ma-
terialtransport entlang der Nd-reichen Korngrenze bestimmt werden, müsste eine kürzere
Umformzeit zu geringeren Texturen führen. Eine Re-Evaluierung des von Grünberger et
al. [Grünberger97] vorgeschlagenen Texturmechanismus ist nicht Gegenstand dieser Ar-
beit, sollte aber für weiterführende Untersuchungen in Betracht gezogen werden.
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4.2. Thermische Stabilität
Die thermische Stabilität beinhaltet zum einen die Stabilität gegenüber einer Wärmebe-
handlung bei erhöhten Temperaturen über einen längeren Zeitraum. Diese ist nötig um
eine Korngrenzendiﬀusion anzuregen, ist aber im Besonderen bei nanokristallinen Mate-
rialien kritisch in Bezug auf ein verstärktes Kornwachstum und der damit verbundenen
Reduzierung in der Koerzitivfeldstärke. Zum anderen gilt es die Performanz der Magnete
bei erhöhten Betriebstemperaturen, wie sie unter realen Betriebsbedingungen auftreten,
zu quantiﬁzieren.
4.2.1. Einﬂuss einer Wärmebehandlung
Bei gesinterten Nd-Fe-B-Magneten werden für den Korngrenzendiﬀusionsprozess üblicher-
weise Temperaturen von 800-900 °C und Haltezeiten von 1-2 h angewendet [Park00,Hiro-
ta06,Oono11,Löwe15]. Für nanokristalline Magnete sind solch hohe Anlasstemperaturen
in puncto Kornwachstum nicht geeignet. Da sich, wie in Kapitel 4.1.1 beschrieben wurde,
das Gefüge während des Stauchens signiﬁkant verändert und dadurch eine unterschiedliche
thermische Stabilität zu erwarten ist, wird im Folgenden der Einﬂuss einer Wärmebehand-
lung nach dem Heißkompaktieren und nach dem Stauchen separat behandelt.
Einﬂuss einer Wärmebehandlung nach dem Heißkompaktieren
Um die maximale Temperatur zu bestimmen, bei der eine Diﬀusion angeregt aber ein
Kornwachstum vermieden werden kann, wurden heißkompaktierte Magnete bei verschie-
denen Temperaturen für 5 h angelassen. Da Nd-Fe-B-Magnete intergranular brechen, kann
anhand von Bruchﬂächen die Korngröße charakterisiert werden. Es zeigt sich, dass bei
600 °C die typische nanokristalline Struktur und deren säulenartigen Bandgrenzen erhal-
ten bleiben (Abbildung 4.10 links oben). Bei 700 °C beginnen sich große einkristalline
Nd-Fe-B-Körner nahe der Bandgrenzen auszubilden und bei 800 °C vollständig in die
Bänder hineinzuwachsen. Dieses verstärkte Kornwachstum ist mit einem Aufschmelzen
der Nd-reichen Phase bei 660 °C zu erklären [Kirchner04]. Eigene Untersuchungen zur
Schmelztemperatur erfolgen im Unterkapitel 4.3. Die starke Reduzierung der Koerzitiv-
feldstärke ∆µ0Hc aufgrund der Wärmebehandlung in Abbildung 4.10 rechts unten deckt
sich mit den Beobachtungen aus den Gefügeanalysen. Obwohl in Abbildung 4.10 nicht
erkennbar, sinkt auch bei einer Wärmebehandlung bei 600 °C Hc leicht ab. Jedoch wird
dies erst bei einer deutlich längeren Anlasszeit von 24 h oﬀensichtlich (siehe Abbildung
6.21 in Kapitel 6.3). Ein Anstieg in Hc ähnlich dem Post-Sinter-Eﬀekt in gesinterten
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Abbildung 4.10.: SE-Aufnahmen von Bruchﬂächen heißkompaktierter Magnete nach
einer 5 h-Wärmebehandlung bei verschiedenen Temperaturen, sowie die entsprechende
Veränderung der Koerzitivfeldstärke ∆µ0Hc als Funktion der Anlasstemperatur.
Magneten [Woodcock14a], kann für die heißkompaktierten Magnete bei diesen Anlassbe-
dingungen nicht beobachtet werden.
Eine Wärmebehandlung der heißkompaktierten Magnete hat nicht nur einen direkten
Einﬂuss auf das Gefüge und die magnetischen Eigenschaften der heißkompaktierten Pro-
be, sondern auch auf den nachgelagerten Umformprozess. Während eine Glühung bei
600 °C für 8 h keine Auswirkungen auf die Remanenz der gestauchten Probe hat, so be-
wirkt eine Glühdauer von 24 h eine deutliche Reduzierung der Remanenz bei gleichen
Umformbedingungen (Abbildung 4.11d). REM-Untersuchungen an gestauchten Proben
haben gezeigt, dass bei einer 24 h-Glühung große Bereiche oder sogar ganze Bänder nicht
texturiert wurden. Ähnliche Ergebnisse zeigen sich auch in Dy-Cu-haltigen Magneten, wie
später in Unterkapitel 6.2.2 beschrieben wird. Eine Ursache ist das veränderte Gefüge der
heißkompaktierten Magnete, nachdem diese einer 24-stündigen Wärmbehandlung unter-
zogen worden sind. Folgende Charakteristika wurden beobachtet und sind in Abbildung
4.11 veranschaulicht. Es wurde a) die Bildung von nadelförmigen Ausscheidungen in den
Bändern (1) mit einer Komposition von Nd26Fe61Co6Ga6 beobachtet, die im Vergleich zur
Matrix-Phase (Nd13Fe80Co6Ga0,3) deutlich Nd-Ga-reich ist und erhöhte Anteile von Sau-
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Abbildung 4.11.: RSE-Aufnahmen von polierten Oberﬂächen heißkompaktierter Ma-
gnete nach einer 24 h-Wärmebehandlung zeigen die Bildung von a) Nd-Ga-reichen Na-
deln (Pfeil 1), b) großen Nd2Fe14B-Körnern (Pfeil 2), sowie c) Kettenstrukturen mit
identischem Kontrast wie die Nd-O-reichen Bandgrenzen (4). Entmagnetisierungskur-
ven gestauchter Magnete, die vor dem Stauchen bei 600 °C angelassen wurden, sind in
d) dargestellt.
erstoﬀ aufweist. Weiterhin sind b) große Nd2Fe14B-Körner (2) gebildet worden. Ebenso
zeigen sich c) Kettenstrukturen (3) mit gleichem RSE-Kontrast wie die oxidreichen Band-
grenzen, deren Strukturen aber zu klein waren, als dass diese mittels EDX genauer un-
tersucht werden konnten. Alle diese Ausscheidungen weisen ein anderes Umformverhalten
auf als die nanokristalline Nd-reiche Matrix und behindern somit den texturbestimmen-
den Auﬂösungs-Abscheidungs-Kriech-Prozess und führen zu einer reduzierten Remanenz
nach dem Stauchen.
Einﬂuss einer Wärmebehandlung nach dem Stauchen
In Analogie zu den heißkompaktierten Magneten wurden auch an den gestauchten Magne-
ten 5 h-Wärmebehandlungen bei verschiedenen Temperaturen durchgeführt (Abbildung
4.12). Hier zeigt sich für alle Umformgeschwindigkeiten eine Reduzierung in der Koerzi-
tivfeldstärke von ca. 0,05 bis 0,1T, wobei der Verlust bei 550 °C geringfügig größer ist.
Die Umformgeschwindigkeit hat hierbei keinen signiﬁkanten Einﬂuss auf die thermische
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Stabilität. Unter Beachtung der unterschiedlichen Skala im Vergleich zu Abbildung 4.10
ist die Reduzierung in Hc für gestauchte Magnete etwas stärker ausgeprägt als für die
heißkompaktierten Magneten. Um eine Diﬀusion anzuregen, ist eine Wärmebehandlung
bei 600 °C am erfolgversprechendsten.
Abbildung 4.12.: Veränderung der Koerzitivfeldstärke ∆µ0Hc nach einer 5 h-
Wärmebehandlung als Funktion der Anlasstemperatur für verschiedene Umformge-
schwindigkeiten ϕ˙.
4.2.2. Magnetische Eigenschaften bei erhöhten
Betriebstemperaturen
Unter anwendungstechnischen Gesichtspunkten wird von Hochleistungspermanentmagne-
ten eine maximale Energiedichte in einem Temperaturbereich von 80-200 °C gefordert. Wie
in Abbildung 4.13 dargestellt, nimmt sowohl Hc als auch Jr, unabhängig vom Umform-
grad, mit steigender Temperatur stark ab. Für jeden Umformgrad existiert jedoch eine
kritische Temperatur bei der Hc Werte kleiner als die Hälfte der Remanenz annimmt und
somit das Energieprodukt noch drastischer abfällt. Für ϕ = 1 ist die Energiedichte im
anwendungsrelevanten Bereich von 70-170 °C gegenüber den anderen Umformgraden am
größten und wird daher im Laufe dieser Arbeit als Referenzwert verwendet.
Im Vergleich zu gesinterten Magneten weisen gestauchte Magnete aufgrund ihrer Nano-
kristallinität eine deutlich bessere Temperaturstabilität unterhalb der Schmelztemperatur
der Nd-reichen Phase auf. Neben den Langzeitstudien von Brown et al., die bereits im Un-
terkapitel 2.2.2 erwähnt wurden, zeigt Abbildung 4.13 (rechts) eindeutig, dass gestauchte
Magnete (MQU-F und MQU-G) mit optimalem ϕ = 1 über den kompletten Temperatur-
bereich hinweg eine höhere Energiedichte mit geringerem Dy-Einsatz erzeugen können, als
vergleichbare gesinterte Magnete [Brown14]. Es ist zu beachten, dass die hier vorliegenden
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Abbildung 4.13.: Maximales Energieprodukt (BH)max, Koerzitivfeldstärke µ0Hc und
Remanenz Jr als Funktion der Betriebstemperatur für verschiedene Umformgrade ϕ
(links) sowie für gestauchte Proben mit einem Umformgrad von ϕ = 1 und unterschied-
lichem Dy-Gehalt (MQU-F und MQU-G) im Vergleich mit konventionell gesinterten
Magneten (rechts).
gesinterten Magnete konventionell mit Hilfe des Axial-Pressens (AP) hergestellt wurden
und eine mittlere Korngröße von 5-10µm aufweisen [Sawatzki15]. Mit modernster Sinter-
technologie ist es bereits heute schon möglich, durch das sogenannte pressless-sintering,
Korngrößen von 1µm und wesentlich besseren Temperaturstabilitäten zu erzielen [Sasa-
ki15,Sagawa10].
Eine Gegenüberstellung der Temperaturkoeﬃzienten α und β für die Remanenz und
die Koerzitivfeldstärke im Temperaturbereich von 30-150 °C normiert auf 30 °C beﬁndet
sich in Tabelle 4.1. Auch anhand dieser Kenngrößen lässt sich die bessere Temperatur-
stabilität der gestauchten im Vergleich zu den gesinterten Magneten ablesen. Weiterhin
ist zu erkennen, dass durch einen Anstieg des Umformgrades ϕ von 0 auf 1 der Tem-
peraturkoeﬃzient α konstant bleibt, β sich aber von -0,53 auf -0,67 verschlechtert. Eine
gewisse Streuung der Werte aufgrund unterschiedlicher Messmethoden und unterschiedli-
cher Probenausschnitte ist bei der weiteren Bewertung zu berücksichtigen. Beispielsweise
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Tabelle 4.1.: Gegenüberstellung der Temperaturkoeﬃzienten α und β für die Rema-
nenz und die Koerzitivfeldstärke, sowie der eﬀektive Anstieg in der Koerzitivfeldstärke
bei Raumtemperatur ∆µ0H
eff
c und der eﬀektive Verlust in Remanenz bei Raumtem-
peratur ∆Jeffr für heißumgeformte Magnete mit verschiedenen Umformgraden ϕ und
gesinterte Magnete. Mit dem Permagraphen (Perm) und dem Pulsmagnetometer (Puls)
wurden komplette Proben gemessen, mit dem Vibrationsprobenmagnetometer (VSM)
nur Würfelproben aus der Mitte des Magneten.





(%/K) (%/K) (T/m.%Dy) (T/m.%Dy)
Sinter
2,5m.%Dy (VSM) -0,11 -0,70 +0,23 -0,03
9m.%Dy (VSM) -0,09 -0,53 +0,23 -0,03
MQU-F
ϕ = 0 (Perm) -0,11 -0,54 - -
ϕ = 0 (Puls) -0,08 -0,46 - -
ϕ = 0 (VSM) -0,10 -0,53 - -
ϕ = 0, 43 (VSM) -0,10 -0,60 - -
ϕ = 1 (VSM) -0,10 -0,67 - -
ϕ = 1 (Puls) -0,10 -0,60 - -
MQU-G
3,85m.%Dy ϕ = 1 (VSM) -0,09 -0,50 +0,20 -0,04
liegen die Temperaturkoeﬃzienten für ϕ=0, die mit Hilfe des Pulsmagnetometers (Puls)
bestimmt wurden, unter den Werten für den Permagraphen (Perm). Grund dafür sind
die unterschiedlichen Heizmethoden und Messaufbauten wie in Kapitel 3.2 beschrieben
wurde. Während im Pulsmagnetometer die Probe in einer separaten Heizkammer auf die
Solltemperatur erhitzt und anschließend in die Messkammer transferiert wird, so wird im
Permagraphen die Probe zwischen zwei Polschuhe geklemmt, die auf die Zieltemperatur
aufgeheizt wurden und in-situ gemessen.
Der Einﬂuss von Dy auf das Koerzitivfeld und die thermische Stabilität ist im weiteren
Verlauf der Arbeit für die Bewertung der Eﬀektivität des GBDP von zentraler Bedeutung.
Die Zugabe von Dy bewirkt nicht nur einen Anstieg in den Absolutwerten des Koerzi-
tivfeldes, sondern verbessert auch den Temperaturkoeﬃzienten β. In Tabelle 4.1 ist zu
erkennen, dass bei gesinterten Magneten der Temperaturkoeﬃzient β von -0,70 auf -0,53
ansteigt, wenn der Dy-Gehalt von 2,5 auf 9m.%Dy erhöht wird. Für gestauchte Magnete
verbessert sich dieser Wert von -0,67 für eine Dy-freie Probe auf einen Wert von -0,50
bei 3,85m.%Dy. Eine leichte Verbesserung des Temperaturkoeﬃzienten α ist ebenfalls,
sowohl für gesinterte als auch gestauchte Magnete, zu erkennen.
Der eﬀektive Anstieg in der Koerzitivfeldstärke pro Gewichtsprozent Dy (∆µ0Heffc )
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liegt für gesinterte Magnete (+0,23T/m.%) etwas über dem Wert für gestauchte Magne-
te (+0,20T/m.%). Auch der eﬀektive Verlust in Jr (∆Jeffr ) ist für gesinterte Magnete
geringer. Dies deutet darauf hin, dass der Eﬀekt von Dy abhängig von der Korngröße ist
und bei nanokristallinen Magneten geringer ausfällt als bei gesinterten Magneten.
4.3. Variation der Pulverpartikelgröße
Im Sinne einer optimalen Verteilung der zugesetzten Korngrenzenphasen bzw. der niedrig-
schmelzenden Legierungen, wurde im Laufe der Arbeit die Partikelgröße variiert. Hierbei
kam sowohl das Mörsern als auch das Mahlen mittels einer Planetkugelmühle zur Anwen-
dung. Es ist bekannt, dass kristalline Nd-Fe-B-Magnete intergranular brechen. Amorphes
Nd-Fe-B-Material hingegen besitzt keine Korngrenzen, weswegen von einem unterschied-
lichem Bruchverhalten auszugehen ist. Aus den Vorarbeiten der Arbeitsgruppe ist zu
entnehmen, dass das MQU-F-Pulver teilamorph ist [Kirchner04]. Diese Aussage gilt es
für das in dieser Arbeit verwendete Pulver mit den folgenden Untersuchungen zu stützen
und auszubauen.
Röntgendiﬀraktogramme in Abbildung 4.14a zeigen, dass im Ausgangszustand nur ge-
ringe Intensitätsmaxima vorliegen, das auf ein teilamorphes Material bzw. auf eine kleine
Kornstruktur schließen lässt. Nach dem Heißkompaktieren sind die Intensitätsmaxima
stärker ausgeprägt. Durch Übereinstimmung einiger stark ausgeprägter Reﬂexe ist von
der Ausbildung der Nd2Fe14B-Phase auszugehen. Eine Texturierung der Probe ist je-
Abbildung 4.14.: a) Röntgendiﬀraktogramme in Bragg-Brentano Geometrie und b)
Hysteresekurven des Ausgangspulvers vor und nach einer Wärmebehandlung bei 725 °C
für 6min sowie nach dem Heißkompaktieren. Die gepunkteten Linien in a) geben die
Position verschiedener Reﬂexe der Nd2Fe14B-Einheitszelle wieder. Die roten Reﬂexe
entsprechen der c-Achse, der blau indizierte Reﬂex besitzt die größte Intensität.
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Abbildung 4.15.: DSC-Analysen des MQU-F Ausgangspulvers für verschiedene Heiz-
raten nach mehrfachen Aufheiz- und Abkühlzyklen.
doch nicht zu erkennen. Das gleiche Spektrum zeigt sich, wenn das Ausgangspulver mit
den gleichen Prozessparametern wie für die Heißkompaktierung ausgelagert wurde, ohne
jedoch Druck anzulegen. Auch im Hinblick auf die Hysteresekurven der verschiedenen
Zustände in Abbildung 4.14b zeigt sich, dass das Ausgangspulver erst nach einer Wärme-
behandlung vollständig kristallisiert ist und der Druck während des Heißkompaktierens
die magnetischen Eigenschaften im Vergleich zur wärmebehandelten Probe nur geringfü-
gig beeinﬂusst.
Durch Hinzunahme thermischer Analysen kann der amorphe Charakter des Aus-
gangspulvers nachgewiesen werden (Abbildung 4.15). Es zeigt sich, dass beim ersten Hoch-
heizen (1. Zyklus) ein stark exothermes Intensitätsmaximum bei 555 °C auftritt, das nach
dem Abkühlen und erneutem Hochheizen (2.-5. Zyklus) nicht mehr beobachtet werden
kann. Dies deutet auf eine Kristallisation des Materials hin mit der Kristallisationstem-
peratur Tk. Die Curie-Temperatur Tc beschreibt einen Phasenübergangs zweiter Ordnung
und beﬁndet sich somit unabhängig von der Heizrate bei einem Wert von 383 °C. Das Auf-
schmelzen der Nd-reichen Phase bei 660 °C, wie es Kirchner et al. beschrieben hat, wird
allerdings nicht beobachtet. Grund dafür kann die geringe Intensität sein, da die Nd-reiche
Phase nur schätzungsweise 2-5% des Magneten ausmacht. Die Verwendung unterschied-
licher Tiegelmaterialien, Geräte und Pulvermengen scheint hier eine entscheidende Rolle
zu spielen.
Mörsern
Die einfachste Methode zur Partikelfeinung ist das Mörsern der Pulver unter Schutzgas
und das anschließende Fraktionieren mittels Sieben. Nach dem Heißkompaktieren dieser
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Pulver zeigt sich, dass bis zu einer Partikelgröße von 60µm unter Verwendung der Stan-
dardparameter volldichte Proben kompaktiert werden können (grüne Punkte in Abbildung
4.16a). Das Gleiche gilt auch für das ungemörserte Ausgangspulver (rote Rechtecke) so-
wie für das bei 580 °C für 5min kristallisierte Pulver (blaue Dreiecke). Für eine maximale
Partikelgröße von 20µm ist die Dichte deutlich geringer. Im Hinblick auf die magneti-
schen Eigenschaften lässt sich für eine maximale Partikelgröße von 60µm ein Rückgang
in der Koerzitivfeldstärke, welcher bei einer maximalen Partikelgröße von 20µm deut-
lich drastischer ausfällt, erkennen. Für die Verdichtung von Nd-Fe-B-Pulver spielt die
Nd-reiche Korngrenzenphase, die bei der Heißkompaktierung ﬂüssig ist, die entscheiden-
de Rolle. Eine Erklärung für die geringe Dichte und die Reduzierung in Hc kann daher
ein geringer Nd-reicher Phasenanteil sein, der sich in den geringeren Nd-Anteilen der
ICP-OES-Messungen für die gemörserten und gesiebten Pulvern in Abbildung 4.16b wi-
derspiegelt. Weiterhin belegt die Trägergasheißextraktion einen um das 10-fache erhöhten
Abbildung 4.16.: a) Dichte, Koerzitivfeldstärke µ0Hc und Remanenz Jr für verschie-
dene heißkompaktierte Magnete sowie b) der Masseanteil verschiedener Elemente des
gemörserten und gesiebten Ausgangspulvers als Funktion der Maschenweite. Die grauen
Balken in a) entsprechen der Standardabweichung von 10 Referenzmagneten aus un-
gesiebten Ausgangspulvern. Die grauen Striche in b) entsprechen der Referenzmessung
des ungesiebten Ausgangspulvers.
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O-Anteil bei 20µm (von 0,077m.% zu 0,79m.%) im Vergleich zum Ausgangszustand.
Diese Erhöhung kann durch einen erhöhten Abrieb des SiO2-Achatmörsers sowie durch
eine verstärkte Oxidation der frischen Bruchﬂächen erklärt werden. Der leichte Anstieg
in der Remanenz ist nicht verstanden, kann aber auf eine veränderte Stöchiometrie zu-
rückzuführen sein. Entgegen den Erwartung hat die Kristallinität des Ausgangszustandes
keinen signiﬁkanten Einﬂuss auf die Partikelfeinung bzw. die magnetischen Eigenschaften
der heißkompaktierten Proben nach dem Mörsern. Zusammenfassend ist es mittels Mör-
sern nicht gelungen, das Ausgangspulver signiﬁkant zu verfeinern ohne die magnetischen
Eigenschaften zu verschlechtern.
Mahlen
Eine weitere Methode Pulver zu zerkleinern bietet das Mahlen mittels einer Planetkugel-
mühle. Diese Methode ist gegenüber dem Mörsern aufwendiger, aber es ﬁndet ein deutlich
höherer Energieeintrag statt, was zu einer stärkeren Zerkleinerung des Pulvers führt. Mit
einem Kugel-zu-Pulver-Verhältnis von 10:1 bis 20:1 konnten in der Arbeitsgruppe bereits
Nanopulver hergestellt werden, die aber deutlich geringere Koerzitivfeldstärken aufweisen,
als das Ausgangspulver [Pal14]. Um eine Reduzierung der magnetischen Eigenschaften
und eine Amorphisierung des Materials zu verhindern, wurde im Rahmen dieser Arbeit
ein Kugel-zu-Pulver-Verhältnis von 3:1 gewählt. Des Weiteren wurde das Mahlen in Hep-
tan dem Trockenmahlen unter Schutzgas vorgezogen, um nach dem Mahlen, d.h. während
des Einbringens des Pulvers in die Presswerkzeuge, eine Oxidation zu vermeiden.
Bereits nach einer Mahldauer von nur 10min zeigt sich eine Verschiebung der Parti-
kelgrößenverteilung hin zu kleineren Partikelgrößen (Abbildung 4.17a). Die Partikelgröße
bei 50% Volumendichte (D50) reduziert sich von anfänglich 233,4µm nach 10min auf
32,8µm. Längeres Mahlen reduziert diese Werte weiter auf 19,8µm nach 20min bzw.
14,3µm nach 30min. Die starke Veränderung der Partikelgrößenverteilung nach 10min
beruht auf dem hohen Aspektverhältnis der scheibenförmigen Ausgangspulver (siehe Ab-
bildung 4.2 in Kapitel 4.1.1). Da die Auswertungssoftware sphärische Partikel annimmt,
wird die Partikelgröße des Ausgangspulvers im Mittel zu groß geschätzt. Während der ers-
ten 10-Minuten werden die großen Scheiben zerbrochen und das Aspektverhältnis nimmt
drastisch ab. Ab einer Mahldauer von 10min entsprechen die Partikel der Annahme und
die Partikelgrößen können korrekt abgebildet werden. Unter Berücksichtigung dieser Un-
genauigkeit ist von einer Verfeinerung der Partikel bereits nach 10min auszugehen. Die
kleine Schulter an den Verteilungskurven bei allen Mahldauern um 100µm sind Agglo-
merationen der Partikel aufgrund der magnetostatischen Anziehung.
Ähnlich wie beim Mörsern zeigt sich auch für gemahlenes Pulver ein deutlicher Anstieg
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Abbildung 4.17.: a) Partikelgrößenverteilung und b) Masseanteil verschiedener Ele-
mente als Funktion der Mahldauer.
in den O-Konzentrationen (Abbildung 4.17b). Ein starker H- und N-Anstieg ist ebenfalls
zu beobachten. Dies lässt darauf schließen, dass Teile des Heptans, in dem das Pulver
gemahlen wurde, als Rückstände im Pulver verbleiben. Eine C-Messung konnte leider
nicht durchgeführt werden, um dies zu bestätigen. Allerdings besteht beim Kugelmahl-
verfahren generell die Gefahr Verunreinigungen wie z.B. Kohlenstoﬀ durch das Zermahlen
der Kugeln und des Mahlbechers in das Pulver hineinzuarbeiten. Eine C-Analyse würde
daher keinen Aufschluss darüber bringen, ob der Kohlenstoﬀ aus dem Lösungsmittel oder
den Mahlwerkzeugen stammt. Für die verwendeten Mahlwerkzeuge aus Edelstahl sind
ebenfalls Fe-, Cr-, Ni-, Mn-, Si-, P- und S-Rückstände durch Abrieb möglich.
Der gemahlene Pulverschlamm wurde direkt im Anschluss an das Mahlen in die Press-
werkzeuge gefüllt und in die Heißpresse eingebaut. Um das Heptan vollständig aus dem
Pulver herauszutreiben wurde zum einen in der Heißpresse für 1-2 h, bis zu einem Druck
von 4× 10−3 mbar, abgepumpt. Zum anderen wurde der Pulver-Schlamm in der Heißpres-
se für 2min bei 300 °C ausgeheizt. Anhand der magnetischen Eigenschaften der heißkom-
paktierten Magnete konnte jedoch kein signiﬁkanter Unterschied zwischen diesen beiden
Methoden nachgewiesen werden (Abbildung 4.18). In beiden Fällen ist bereits nach 10min
ein geringer Rückgang in Hc gegenüber der ungemahlenen Referenzproben zu beobach-
ten. Längeres Mahlen führt zu einem drastischen Rückgang in Hc und auch der Dichte.
Die Remanenz bleibt über die Mahldauer nahezu konstant, wobei der ungewöhnlich hohe
Wert für die 300 °C Probe nach 10-minütigem Mahlen nicht erklärt werden kann, auch
nicht durch die leicht erhöhte Dichte. Es wurde weiterhin festgestellt, dass die Zeit zwi-
schen Mahlen und Pressen ebenfalls einen erheblichen Einﬂuss auf die Koerzitivfeldstärke
hat, d.h. je länger der Pulverschlamm in der Probendose gelagert wurde, umso schlechter
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Abbildung 4.18.: Dichte, Koerzitivfeldstärke µ0Hc und Remanenz Jr heißkompaktier-
ter Magnete als Funktion der Mahldauer. Die Beschriftungen geben an, ob das Heptan
vor dem Kompaktieren aus dem Pulver mittels Heizen oder langem Pumpen herausge-
trieben wurde. Die grauen Balken entsprechen der Standardabweichung von 10 Refe-
renzmagneten aus ungemahlenen Ausgangspulvern.
war Hc nach dem Heißkompaktieren. Lagerzeiten von 24 h haben schon ausgereicht das
Koerzitivfeld um 20-30% zu reduzieren.
Aus diesen Untersuchungen lässt sich schließen, dass mittels Planetkugelmahlens die
Partikelgröße reduziert werden kann, aus Gründen der Oxidation bzw. der Heptanrück-
stände eine maximale Mahldauer von 10min nicht überschritten werden und eine lange
Lagerung des Pulverschlamms vermieden werden sollte. Eine Partikelfeinung ohne Redu-
zierung in der Koerzitivfeldstärke war unter den gegeben Voraussetzungen nicht möglich,
könnte jedoch durch z.B. Strahlmühlenmahlen realisiert werden. Um dennoch den Einﬂuss
der Homogenität der Legierungszusätze auf die Eﬀektivität des GBDP zu untersuchen,
wurden im Rahmen dieser Arbeit das Planetkugelmahlen mit einer Mahldauer von 10min
unter Akzeptanz einer Verringerung der Koerzitivfeldstärke exemplarisch für die niedrig-




Abbildung 5.1.: Zuordnung der verschiedenen Prozessrouten (farbige Pfeile) zu den
entsprechenden Unterkapiteln (Zahlen).
Das folgende Kapitel beschäftigt sich mit der Herstellung und der Charakterisierung
des GBDP unter Verwendung von DyF3-Pulver. Dieses Dy-haltige Salz besitzt laut Da-
tenblatt einen vergleichbar hohen Schmelzpunkt wie reines Dysprosium (TDys = 1407 °C
und TDyF3s = 1306 °C) und ist somit unter den Standardprozessbedingungen des GBDP
ebenfalls im festen Zustand. Ein Vorteil von DyF3 gegenüber reinem Dy ist demnach
anhand des Schmelzpunktes nicht direkt abzulesen. Auch war der Eﬀekt von F in Nd-
Fe-B-Magneten zu Beginn der Arbeit noch nicht verstanden. Jedoch konnten zahlreiche
Arbeiten, die bereits vor Beginn dieser Arbeit veröﬀentlicht wurden, einen sehr hohen
Korngrenzendiﬀusionseﬀekt für gesinterte Magnete belegen [Nakamura05,Hirota06]. Auch
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einige Patente aus dieser Zeit von zwei der größten Magnethersteller ShinEtsu (Patent
application US2009/7488394 B2) und Intermetallics (Patent application US2010/0119703
A1) haben die anwendungstechnische Relevanz dieses Pulvers verdeutlicht. Aus dieser
Motivation heraus, wurde das DyF3-Pulver für die Untersuchungen an nanokristallinen
Materialien im Rahmen dieser Arbeit ausgewählt. Eine graphische Darstellung der durch-
geführten Experimente ist der Abbildung 5.1 zu entnehmen.
5.1. Beschichtung von heißkompaktierten
Nd-Fe-B-Magneten
Das verwendete DyF3-Pulver ist kommerziell erhältlich (Sigma Aldrich) und besitzt be-
reits im Auslieferungszustand eine sehr geringe Partikelgröße von unter einemMikrometer,
wie REM-Aufnahmen belegen (Abbildung 5.2). Auf eine Partikelfeinung konnte daher ver-
zichtet werden. Der stark hygroskopische Charakter machte es notwendig, das Pulver in
Heptan zu dispergieren und durch ständiges Umrühren ein Sedimentieren zu vermeiden.
Heptan wurde hierbei aufgrund seiner Unpolarität und seiner leichten Verdampfbarkeit
allen anderen Lösungsmitteln vorgezogen. Auch wenn anhand der Bildungsenthalpien bei
298K die SE-Oxide (Nd2O3: ∆fH =−1808 kJ/mol, Dy2O3: ∆fH =−1862 kJ/mol [SG-
TE11]) gegenüber den SE-Fluoriden begünstigt sind (NdF3:∆fH =−1713 kJ/mol, DyF3:
∆fH =−1678 kJ/mol [Kim79]), konnte mittels Röntgendiﬀraktometrie keine nennenswer-
te Oxidation nachgewiesen werden. Löslichkeitsexperimente an Luft, Wasser und Ethanol
zeigten keinerlei Reaktion mit den Quartzglasbehältern. Dennoch wurde aufgrund der
potentiellen Gefahr der Bildung von Flusssäure und der im Datenblatt angegebenen To-
xizität, die Handhabung des DyF3-Pulvers im Rahmen dieser Arbeit unter Schutzgasat-
mosphäre durchgeführt.
Abbildung 5.2.: SE-Aufnahmen des DyF3-Pulvers in verschiedenen Vergrößerungen.
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Abbildung 5.3.: Entmagnetisierungskurven für unbeschichtete (duchgehende Linie) so-
wie mit DyF3 (0,25m.%) beschichtete (gestrichelte Linie, sowie Bildeinschub) heißkom-
paktierte Magnete nach verschiedenen Wärmebehandlungen.
In ersten Untersuchungen wurde das in Heptan dispergierte DyF3 auf eine Oberseite ei-
nes Dy-freien heißkompaktierten Magneten pipettiert. Nach dem vollständigen Verdamp-
fen des Heptans wurde die beschichtete Probe gewogen und somit die Masse des hinzuge-
gebenen Dy-F- bzw. des Dy-Gewichtsanteils bestimmt. Nach einer 5 h-Wärmebehandlung
bei verschiedenen Anlasstemperaturen konnte kein signiﬁkanter Unterschied in der Ent-
magnetisierungskurve zwischen der unbeschichteten Referenzprobe (durchgehende Linie)
und der mit 0,25m.%Dy beaufschlagten Probe (gestrichelte Linie) festgestellt werden (Ab-
bildung 5.3). Für beide Proben ist aufgrund des Kornwachstums ein Rückgang in Hc mit
höherer Anlasstemperatur, wie auch schon in Kapitel 4.2.1 beschrieben, zu verzeichnen.
Um das Diﬀusionsproﬁl näher zu untersuchen, wurden aus der 700 °C-Probe mit Hilfe
des erosiven Schneidens vier Würfelproben mit einer Kantenlänge von jeweils 2mm mittig
entlang der Diﬀusionsrichtung herauspräpariert. Die rückgescherten Hysteresekurven in
Abbildung 5.4 (mit N = 0, 4274) zeigen keine deutlichen Unterschiede in Hc. Dies deutet
darauf hin, dass keine signiﬁkante Diﬀusion stattgefunden hat. Die leicht erhöhten Re-
manenzen im oberen Bereich der Probe (0-2mm) lassen sich mit einer besseren Textur
erklären, die durch das uniaxiale Pressen erzeugt wird [Hinz13].
Um die Diﬀusion auf der Mikrometerskala zu identiﬁzieren wurden festkörperspek-
troskopische Untersuchungen an der 600 °C-Probe durchgeführt. In der durchgeführten
Glimmentladungsspektroskopie konnten die Co-, Al- und Ga-Linien nicht gemessen wer-
den. Eine Diﬀusion von Dy und F war bis zu einer Tiefe von 5µm nachweisbar (Abbildung
5.5a). Die Rauigkeit der Probe kann an Hand der O-, C- und N-Diﬀusion mit 1µm be-
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Abbildung 5.4.: Hysteresekurven einzelner Würfelproben mit Kantenlängen von 2mm,
die mittig aus einem heißkompaktierten und mit DyF3 (0,25m.%) beschichteten Ma-
gneten nach einer 700 °C-Wärmebehandlung herausgesägt wurden.
stimmt werden und liegt etwas unter der Eindringtiefe von Dy und F. Daraus lässt sich
schließen, dass die Diﬀusion von Dy und F ins Volumen vorhanden, aber sehr limitiert ist
(Abbildung 5.5b). Eine Erklärung für die limitierte Diﬀusion kann der schlechte Kontakt-
schluss sein, da das Pulver nur lose aufgetragen wurde und nach der Wärmebehandlung
leicht abgeplatzt war. Bestärkt wird diese Vermutung durch kürzlich durchgeführte Dif-
fusionsexperimente an heißkompaktierten Magneten unter Verwendung von reinen Dy-
und Tb- Folien. Hier konnte mittels Anpressen unter identischen Anlassbedingungen eine
Diﬀusion bis zu einer Tiefe von 2mm experimentell bestätigt werden [Simon15, S. 47].
Abbildung 5.5.: a) und b) GD-OES-Intensitätsproﬁle als Funktion der Eindringtiefe
für verschiedene charakteristische Element-Linien.
5.2. Heißkompaktierte Magnete aus beschichteten Nd-Fe-B-Pulvern 71
5.2. Heißkompaktierte Magnete aus beschichteten
Nd-Fe-B-Pulvern
Um den Kontaktschluss zwischen DyF3-Pulver und Magnetprobe zu verbessern und um
die benötigten Diﬀusionswege zu verkürzen, wurde die Dy-F-Suspension vor dem Heiß-
kompaktieren mit Hilfe einer Pipette großﬂächig auf das Dy-freie Ausgangspulver auf-
getragen und anschließend unter den Standardprozessbedingungen (siehe Kapitel 3.1.2)
verpresst.
RSE-Querschnittsaufnahmen in Abbildung 5.6 zeigen eine stark inhomogene Verteilung
relativ großer Dy-F-Einschlüsse (helle Bereiche) zwischen den MQU-F-Bändern (dunkle
Bereiche). Eine Dy-F-Verarmung an der Oberseite der Probe konnte unabhängig von der
Dy-Konzentration beobachtet werden. Es ist bekannt, dass eine starke Partikelgrößen-
disparität zweier Pulver zu einem Entmischen führt und die beobachtete Inhomogenität
erklären kann [Schatt07]. Des Weiteren ist anzunehmen, dass das uniaxiale Pressen eine
Anreicherung des feinen Dy-F-Pulvers im unteren Bereich der heißkompaktierten Probe
begünstigt.
Abbildung 5.6.: RSE-Querschnittsaufnahmen von heißkompaktierten Proben mit un-
terschiedlichem DyF3- bzw. Dy-Gehalt. Die weißen Doppel-Pfeile geben die Pressrich-
tung an. Der Einschub zeigt die Zylinderprobe und die untersuchte Seitenansicht (oran-
ges Rechteck).
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Abbildung 5.7.: Maximales Energieprodukt (BH)max, Koerzitivfeldstärke µ0Hc und
Remanenz Jr als Funktion des Dy-Anteils für verschiedene Anlasszeiten bei einer Tem-
peratur von 600 °C. Die gepunktete Linie zeigt den Übergang von Anstieg (Region 1)
zu Abfall (Region 2) der Koerzitivfeldstärke. Die grauen Balken entsprechen der Stan-
dardabweichung von 10 Dy-freien kompletten Referenzmagneten. Die durchgehenden
Linien dienen der optischen Führung.
Trotz der starken Inhomogenität führt die Zugabe geringer Mengen DyF3 (max.
1,5m.%DyF3=ˆ1, 2m.%Dy) zu einem Anstieg in der Koerzitivfeldstärke gegenüber des Dy-
freien Referenzmaterials (rote Dreiecke in Abbildung 5.7, Region 1). Größere Mengen an
Dy-F können diesen Eﬀekt nicht verstärken (Abbildung 5.7, Region 2). Weiterhin zeigt sich
mit höherem Dy-F-Anteil ein starker Abfall in der Remanenz. Während bei 1,2m.%Dy
dieser Rückgang noch nicht signiﬁkant ist, so ist die Remanenz bei 4,2m.%Dy bereits
um 6% geringer. Diese Reduzierung ist zum einen durch die Zugabe paramagnetischen
Materials (5,7%) und zum anderen durch die Bildung einer (Dy,Nd)2Fe14B-Mischphase
(0,3%) durch eine partielle Substitution von Nd mit Dy zu erklären. Ein Anstieg in Hc
von 2,07T auf 2,24T konnte für eine Probe mit 1,2m.%Dy erzielt werden. Dies entspricht
einem eﬀektiven Anstieg von 0,14T/m.%Dy. Eine anschließende Wärmebehandlung bei
600 °C erhöht diesen Wert auf 0,19T/m.% bei einem Absolutwert von 2,3T ohne die
Remanenz zu beeinﬂussen. Auch der mit Hilfe des Permagraphen ermittelte Tempera-
turkoeﬃzient der Koerzitivfeldstärke β beträgt nach einer Wärmebehandlung nur noch
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Abbildung 5.8.: RSE-Aufnahmen sowie EDX- und WDX-Karten verschiedener charak-
teristischer Element-Linien einer heißkompaktierten Probe mit DyF3 (1,2m.%Dy) im
Ausgangszustand.
-0,51%/K anstatt -0,54 für die Dy-freie Referenzprobe (vergleiche Tabelle 4.1 in Kapitel
4.2.2). Dies ist gleichbedeutend mit einer besseren Temperaturstabilität und deutet auf
die Ausbildung einer (Dy,Nd)2Fe14B-Mischphase hin.
Für hohe Dy-F-Anteile zeigt sich jedoch ein drastischer Rückgang in der Koerzitivfeld-
stärke mit längerem Glühen. Um den beobachteten Eﬀekt zu verstehen, wurden EDX-
Karten für verschiedene charakteristische Element-Linien aufgenommen (Abbildung 5.8).
Aufgrund der Überlagerung der Fe-Lα- mit der F-Kα-Linie wurde das F-Kα-Signal mittels
WDX, das eine spektrale Auﬂösung von nur 10 eV aufweist, detektiert. Ein Vergleich der
Bereiche mit hoher Dy-, Nd-, O- und F-Intensität zeigt, dass einige Regionen ausschließ-
lich aus Dy-O sowie Nd-F bestehen. Im Gegensatz zu thermogravimetrischen Analysen,
die laut Park et al. nur eine geringe Zersetzung von DyF3 in Dy und F oberhalb von
600 °C bei 1 bar Ar aufzeigen [Park11], scheint eine Zersetzung von DyF3 unter Bildung
von Dy-O sowie Nd-F innerhalb eines Festkörpers deutlich verstärkt zu sein. Die gerin-
gere exotherme Bildungsenthalphie von DyF3 im Vergleich zu NdF3, Nd2O3 und Dy2O3
(vergleiche Kapitel 5.1) bekräftigt diese Beobachtung.
Nach einer Wärmebehandlung bei 600 °C für 5 h zeigt sich eine deutliche Anreiche-
rung von F entlang der Nd-O-reichen Bandgrenzen, die nur durch eine F-Diﬀusion erklärt
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Abbildung 5.9.: a) und b) RSE-Aufnahmen sowie EDX- und WDX-Karten verschie-
dener charakteristischer Element-Linien einer heißkompaktierten Probe mit DyF3
(0,25m.%Dy) nach einer 5 h-Wärmebehandlung bei 600 °C.
werden kann (Abbildung 5.9a). Bei höherer Vergrößerung lässt sich eine 2µm breite Nd-
F-reiche Schicht mit einigen O- und geringen Dy-Anteilen erkennen (Abbildung 5.9b).
Bruchﬂächen in Abbildung 5.10b zeigen jedoch, dass dieses Nd-F-reiche Band sich nicht
komplett über die Bandgrenze erstreckt, sondern dass sich durch die F-Diﬀusion eine
0,25µm dünne Zwischenschicht zwischen der 1,5µm breiten säulenartigen Bandgrenzen
ausbildet, die an Dy-F-freien Magneten nicht beobachtet werden kann (siehe Abbildung
4.10 in Kapitel 4.2.1). Die Dy-F-Einschlüsse in Abbildung 5.10a zeigen gegenüber dem
DyF3 Ausgangspulver eine deutlich vergröberte Struktur mit Korngrößen von ca. 1µm,
das ein Versintern und die Bildung von O-F-Mischphasen bestätigt. Die Frage, ob F aus-
schließlich in der dünnen Zwischenschicht oder auch innerhalb der säulenartigen Band-
grenzen vorkommt, lässt sich nicht eindeutig klären, da an Bruchﬂächen kein korrekte
EDX-Analyse durchgeführt werden kann. Aufgrund der wesentlich schlechteren lateralen
Auﬂösung des EDX- (ca. 1µm) im Vergleich zum SE-Signal, ist es jedoch möglich, dass
eine 0,25µm dicke Schicht mittels EDX 1-2µm breit erscheint.
Neueste Studien an gesinterten Magneten aus mit DyF3 beschichteten Nd-Fe-B-Pulvern
haben gezeigt, dass sich nach dem Sintern eine geordnete Nd-O-F-Phase mit einer
kubischen Symmetrie (a= 0, 56nm) in der Korngrenzenphase ausbildet, wenn die F-
Konzentration hoch genug ist [Xu11]. Diese geordnete Phase so Xu et al. reduziert die
Gitterverzerrungen an den Randbereichen der Nd2Fe14B-Körner und führt, in Analogie
zu den Berechnungen von Hrkac et al. an NdO- und Nd2O3-Grenzﬂächen [Hrkac10], zu
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Abbildung 5.10.: SE-Aufnahmen eines a) Dy-F-Einschlusses sowie einer b) Bandgrenze
mit Nd-F aufgenommen an der Bruchﬂäche einer heißkompaktierten Probe mit DyF3
(1,15m.%Dy) nach einer 8 h-Wärmebehandlung bei 600 °C.
höheren magnetokristallinen Anisotropien und somit zu höheren Koerzitivfeldstärken zu-
sätzlich zur Ausbildung Dy-reicher Hüllen. Es ist anzunehmen, dass sich solch eine Phase
auch bei deutlich tieferen Anlasstemperaturen stabilisiert und eine F-Diﬀusion entlang
der Bandgrenzen sowie eine Anlagerung an den O-reichen Bereichen verursacht. Es ist
zu erwähnen, dass in den Arbeiten von Xu et al. die F-Konzentrationen im TEM nur
mittels EDX bestimmt wurden [Xu11]. Eine Überlagerung des F-Kα- mit dem Fe-Lα-
Reﬂex wurde in einer weiteren Arbeit dieser Gruppe als unkritisch eingestuft, da sich
das Fe-Kα-zu-Fe-Lα-Verhältnis in der NdOF-Korngrenze gegenüber der Matrixphase ver-
schoben hat [Liu09]. Auch konnte von Komuro et al. in TEM Untersuchungen nachge-
wiesen werden, dass F nur in den Korngrenzen existiert und nicht in die Nd2F14B-Körner
diﬀundiert [Komuro10b]. Jedoch ist wie für Sauerstoﬀ eine quantitative Interpretation
der F-Konzentration mit EDX generell nur schwer möglich. Weiterhin zeigen die FFT-
Aufnahmen von Xu et al. ähnliche Überstruktur-Reﬂexe und Gitterabstände wie die im
späteren Verlauf der Arbeit als c-Nd2O3- bzw. c-NdO2-Phase identiﬁzierte Korngrenzen-
phase (vergleiche Abbildung 6.14 in Kapitel 6.2) die in heißkompaktierten Magneten ohne
Zugabe von F nachzuweisen waren. Es ist demnach möglich, dass die Reﬂexe einer ande-
ren Nd-O-Phase zugeordnet werden können. Allerdings wurde in der Arbeit von Liu et al.
berichtet, dass die Überstrukturen nicht in der [001]- sondern nur in der [110]-Zonenachse
zu beobachten waren und sich somit von den Überstruktur-Reﬂexen dieser Arbeit hier
unterscheiden [Liu09].
Untersuchungen einer anderen Arbeitsgruppe unterstützen die Existenz einer kubischen
NdOF-Phase. In der Arbeit von Park et al. konnte mittels FFT- und WDX-Analyse eine c-
NdOF-Phase (a = 0, 2797) ohne Überstruktur-Reﬂexe mit identischer Einheitszellengröße
wie die c-Nd2O3-Phase nachgewiesen werden [Park12]. Da die c-Nd2O3-Phase laut Park et
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al. aufgrund der Orientierungsbeziehung zur Nd2Fe14B-Phase und der damit verbundenen
reduzierten Gitterverzerrungen verantwortlich ist für den Anstieg der Koerzitivfeldstärke
beim sogenannten Post-Sinter-Annealing, kann auch die c-NdOF-Phase einen positi-
ven Beitrag zur Koerzitivfeldstärke liefern. Neben der c-NdOF-Phase wurde auch eine
tetragonale t-(Nd,Dy)4O3F6-Phase beobachtet, die nach dem Sintern auftritt und sich
oberhalb von 517 °C beim Post-Sinter-Annealing in die c-NdOF-Phase umwandelt und
Dy freisetzt, das dann wiederum in die Körner diﬀundieren kann [Kim14a]. Auch eine
sauerstoﬀfreie kubische NdF2-Phase wurde bereits beobachtet [Komuro10a].
Aus diesen Studien heraus, scheint die Bildung einer NdOF-Phase entlang der Nd-
O-reichen Bandgrenzen wahrscheinlich zu sein. Unabhängig davon, ob die gute Über-
einstimmung der Kristallstruktur dieser Phase mit der Matrixphase zusätzliche positive
Auswirkungen auf die magnetischen Eigenschaften hat, so setzt die Bildung einer NdOF-
Mischphase Dy aus der DyF3-Phase frei. Das freigesetzte Dy kann anschließend entlang
der Korngrenzen diﬀundieren und Dy-reiche Hüllen ausbilden. Wenn die komplette Nd-
O-reiche Bandgrenze mit F versetzt ist (bei hohen DyF3-Konzentrationen, vergleiche Ab-
bildung 5.7), diﬀundiert F bei einer Wärmebehandlung in die Korngrenzen zwischen den
Nd2Fe14B-Körnern und kann dort unter Bildung von z.B. NdF2 oder NdF3 die magne-
tokristalline Anisotropie durch Gitterverzerrung reduzieren. Als Folge dessen sinkt die
Koerzitivfeldstärke der Probe. Eine erhöhte Korrosionsanfälligkeit, wie sie bei TbCl3 von
Guo et al. berichtet worden ist [Guo14], konnte trotz des Einbringens von F in den Ma-
gneten in gemeinsamen Arbeiten mit Süptitz et al. nicht beobachtet werden [Sueptitz15].
5.3. Gestauchte Magnete aus beschichteten
Nd-Fe-B-Pulvern
Im Folgenden werden die gestauchten Proben aus beschichteten Pulvern entsprechend
ihres elektrischen Widerstandes und der magnetischen Eigenschaften untersucht.
5.3.1. Speziﬁscher elektrischer Widerstand
In Kapitel 4.1.1 wurde gezeigt, dass für einen Umformgrad von ϕ = 1 die höchsten Energie-
dichten für einen anwendungsrelevanten Temperaturbereich von über 70 °C erzielt werden
können. Es wurde ferner gezeigt, dass für diesen Umformgrad der speziﬁsche elektrische
Widerstand trotz der Nanokristallinität nicht höher als für gesinterte Magnete ist. Durch
Zugabe von DyF3 (3,1m.%Dy) ist es möglich den speziﬁschen elektrischen Widerstand
bei Raumtemperatur um 25% von 115 auf 143µΩcm zu erhöhen (Abbildung 5.11b). Dies
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Abbildung 5.11.: a) RSE-Aufnahmen einer gestauchte Probe mit ϕ = 1 und DyF3
(3,1m.%Dy) zeigen Dy-F-Einschlüsse (helle Bereiche) zwischen den MQU-F-Bändern
(dunkle Bereiche). Die Pfeile geben die Stauchrichtung an. b) speziﬁscher elektrischer
Widerstand ρ als Funktion der Temperatur senkrecht zur Stauchrichtung für gestauchte
Proben mit ϕ = 1 und verschiedenen DyF3- bzw. Dy-Anteilen.
würde die Wirbelstromverluste (Peddy∼ 1/ρ) und somit, bei gleichbleibenden Hysterese-
verlusten, die Aufheizrate des Magneten (in K/s) um 20% reduzieren [McCurrie94, S.
53]. Des Weiteren erhöht sich auch der Temperaturkoeﬃzient γ20 des elektrischen Wider-
standes von 5,3×10−4 auf 8,5×10−4 K−1, was gleichbedeutend ist mit einer zusätzlichen
Reduzierung der Wirbelstromverlust bei erhöhten Betriebstemperaturen im Vergleich zur
Dy-freien Probe.
Gefügeanalysen in Abbildung 5.11a zeigen, dass ähnlich den heißkompaktierten Magne-
ten, auch in gestauchten Proben Dy-F- bzw. Dy-O-reiche Einschlüsse an den Bandgrenzen
existieren, diese jedoch wesentlich ﬂacher und elongierter sind. Aufgrund der hohen Dy-,
F- und O-Konzentration dieser Bereiche ist von elektrisch isolierenden Phasen auszuge-
hen, die den erhöhten speziﬁschen elektrischen Widerstand erklären. Eine vergleichbare
Schlussfolgerung wurde auch von Marinescue et al. an Pr-Fe-B-Proben gezogen [Mari-
nescu09]. Untersuchungen von Komuro et al. haben weiterhin gezeigt, dass nach dem
Heißkompaktieren von mit Nd-F-beschichteten Pulvern, sich Nd-F-reiche Korngrenzen
ausbilden, die den elektrischen Widerstand ebenso erhöhen [Komuro07].
Der Eﬀekt der Umformung und der Zugabe von DyF3 auf den speziﬁschen elektri-
schen Widerstand und auf den Temperaturkoeﬃzienten γ20 ist in Abbildung 5.12a und
b zusammenfassend gegenübergestellt. Hier zeigt sich, dass beide Eﬀekte in der gleichen
Größenordnung liegen. Es ist also möglich die Reduzierung aufgrund der Umformung,
durch die Zugabe von ca. 2m.%Dy zu kompensieren. Eine drastische Verbesserung gegen-
über gesinterten Magneten ist mit dieser Methode, auch bei einer homogeneren Verteilung
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Abbildung 5.12.: a) speziﬁscher elektrischer Widerstand ρ und Temperaturkoeﬃzient
γ20 senkrecht zur Stauchrichtung als Funktion des Umformgrades ϕ und des DyF3-
bzw. Dy-Anteils.
des Dy-F-Pulvers nicht zu erwarten. Die inhomogene Verteilung lässt sich aufgrund des
lokalen Charakters der Messmethode anhand der starken Streuung der γ20-Werte ablesen.
5.3.2. Einﬂuss einer Wärmebehandlung
In Analogie zu den heißkompaktierten Magneten (siehe Kapitel 5.2) wurden gestauch-
ten Proben mit verschiedenen DyF3-Anteilen und einem Umformgrad von ϕ = 1 her-
gestellt und anschließend einer Wärmebehandlung unterzogen. Auch hier zeigt sich für
die gestauchten Probe vor der Wärmebehandlung eine maximale Koerzitivfeldstärke bei
1,2m.%Dy (rote Dreiecke in Abbildung 5.13). Der eﬀektive Anstieg beträgt 0,25T/m.%Dy
und liegt damit über dem Referenzwert von 0,2T/m.%Dy für das konventionelle MQU-G-
Pulver mit einer homogenen Dy-Verteilung von 3,85m.%Dy (grüne Sterne). Temperatur-
abhängige Messungen mittels VSM ergaben für alle Proben einen Temperaturkoeﬃzienten
der Remanenz α von -0,10%/K und einen Temperaturkoeﬃzienten der Koerzitivfeldstär-
ke β von -0,60%/K bis -0,63%/K unabhängig vom Dy-Anteil. Während die α-Werte
vergleichbar mit denen der Dy-freien Referenzprobe sind, so liegen die β-Werte etwas
darüber. Dies ist gleichbedeutend mit einer besseren Temperaturstabilität für die Dy-F-
Proben im Vergleich zur Dy-freien Referenzprobe und bestärkt die Vermutung, dass sich
die (Dy,Nd)2Fe14B-Mischphase in den gestauchten Magneten ausgebildet hat.
Nach einer 8 h-Wärmbehandlung bei 600 °C ist sowohl für Region 1 als auch für Region
2 ein starker Abfall in der Koerzitivfeldstärke zu beobachten. Des Weiteren gibt der Rück-
gang im Energieprodukt bei gleichbleibender Remanenz Aufschluss darüber, dass auch die
Rechteckigkeit der Hysteresekurve abnimmt. Eine Erklärung für diesen Rückgang nach
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Abbildung 5.13.: Maximales Energieprodukt (BH)max, Koerzitivfeldstärke µ0Hc und
Remanenz Jr als Funktion des Dy-Anteils für gestauchte Proben mit DyF3 im Aus-
gangszustand (Dreiecke) und nach einer 8 h-Wärmebehandlung bei 600 °C (Rechtecke)
sowie für MQU-G-Proben (Sterne). Die gepunktete Linie zeigt den Übergang von ei-
nem Anstieg (Region 1) zu einem Abfall (Region 2) in der Koerzitivfeldstärke. Die
durchgehenden Linien dienen der optischen Führung.
einer Wärmebehandlung kann die Gefügeanalyse, die bereits in Kapitel 4.1.1 an Dy-freien
Referenzmagneten durchgeführt wurde, liefern. Dort wurde in Abbildung 4.3 gezeigt, dass
bei einem Umformgrad von ϕ = 1 die Bandgrenzen nicht mehr die geordnete Abfolge aus
säulenartigen Nd2Fe14B-Körnern und Nd-O-reichen Partikeln aufweisen, sondern dass die-
se Bandgrenzen nach der Umformung stark deformiert sind. Aus den Untersuchungen an
den heißkompaktierten Magneten ist bekannt, dass die Bandgrenze maßgeblich an der Er-
höhung der Koerzitivfelstärke beteiligt ist, indem sie das überschüssige F in der Oxidphase
bindet und Dy für die Diﬀusion freisetzt. Für die gestauchten Magneten ist diese Oxid-
schicht nicht mehr durchgängig vorhanden und es ist davon auszugehen, dass F, ähnlich
wie in heißkompaktierten Magneten mit hoher DyF3-Konzentration (vergleiche Kapitel
5.2), in die Nd-reiche Korngrenzenphase diﬀundiert und so den Rückgang in der Koerzi-
tivfeldstärke durch lokale Gitterverzerrungen an den Grenzﬂächen auch schon für geringe
DyF3-Konzentrationen verursacht. Vergleichbare Auswirkungen lokaler Gitterverzerrun-
gen auf reduzierte Anisotropien wurde auch schon für die Grenzﬂächen der Oxidphasen
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Abbildung 5.14.: Hysteresekurven gemessen entlang der leichten Richtung für ge-
stauchte Proben mit unterschiedlichem DyF3- bzw. Dy-Gehalt mit ϕ=1 vor einer
Wärmebehandlung.
zu der magnetischen Nd2Fe14B-Matrixphase beschrieben [Hrkac10].
Da die Wärmebehandlung keine weitere Verbesserung in der Koerzitivfeldstärke be-
wirkt, sind im Folgenden die Hysteresekurven der gestauchten Proben vor der Wärmebe-
handlung vergleichend zusammengestellt (Abbildung 5.14). Es zeigt sich sowohl für die
Abbildung 5.15.: Darstellung von Jr über µ0Hc für gestauchte Proben mit einem
Umformgrad ϕ = 1 aber unterschiedlicher Dy-F- bzw. Dy-Konzentration vor einer
Wärmebehandlung (bunte Dreiecke). Die gestrichelte Linie entspricht der Jr-µ0Hc-
Projektion aus Abbildung 4.7 für Dy-freie Referenzmagnete. Diese gibt die maxi-
male Performanz an, die durch Variation des Umformgrades mit einer Standard-
Umformgeschwindigkeit von ϕ˙ = 0, 002 s−1 erreicht werden kann. Die gepunkteten
Pfeile visualisieren die relativen Veränderungen in Bezug zur Dy-freien Referenzprobe
mit identischen Umformparametern.
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Probe mit 1,2m.%Dy als auch für 3,1m.%Dy ein einstuﬁges Schaltverhalten mit einer aus-
geprägten Rechteckigkeit, was die Bildung magnetischer Zweitphasen ausschließen lässt.
Des Weiteren wurde keine Veränderung in der Gestalt der Neukurven festgestellt, weshalb
davon auszugehen ist, dass der Schaltprozess ebenfalls durch Wechselwirkungsdomänen
dominierter wird. Daraus lässt sich schließen, dass die Erhöhung der Koerzitivfeldstärke
durch die Bildung der (Nd,Dy)2Fe14B-Phase mit erhöhtem Ha verursacht wird.
Um die Eﬀektivität des GBDP einzuordnen, wurden die Remanenz und die Koerzitiv-
feldstärke der Proben mit 1,2 und 3,1m.%Dy in Abbildung 5.15 gegeneinander aufge-
tragen und mit der Umformgrad-Projektion der Dy-freien Referenzmagnete aus Kapitel
4.1.1 verglichen. Es zeigt sich, dass beide Proben eine bessere Performanz aufweisen, als
durch einen unterschiedlichen Umformgrad an Dy-freien Proben realisiert werden kann.
Wenn jedoch die relative Veränderung in Bezug zur Dy-freien Referenzprobe mit iden-
tischem Umformgrad dargestellt und extrapoliert wird (gepunktete Pfeile), dann zeigt
sich, dass nur die Probe mit 1,2m.%Dy eine eﬀektivere Verbesserung im Vergleich zur
MQU-G-Probe mit einer homogenen Dy-Verteilung darstellt. Anders formuliert, ist es
auf konventionellem Wege nicht möglich durch Variation des Dy-Gehaltes vergleichbare





Abbildung 6.1.: Zuordnung der verschiedenen Prozessrouten (farbige Pfeile) zu den
entsprechenden Unterkapiteln (Zahlen).
Im vorangegangenen Kapitel 5 konnte gezeigt werden, dass eine Verbesserung der ma-
gnetischen Eigenschaften unter Zugabe von DyF3 möglich ist. Durch die maximal zulässige
Anlasstemperatur von lediglich 600 °C und der relativ hohen Schmelztemperatur von DyF3
ist eine Diﬀusion jedoch limitiert. Im Laufe der Arbeit wurde daher die Verwendung von
niedrigschmelzenden SE- bzw. SSE-haltigen Legierungen in Betracht gezogen, die, wie
erstmals von Oono et al. an gesinterten Magneten beschrieben, im Vergleich zu TbF3
deutlich höhere Koerzitivfelder erzeugen konnten [Oono11] und für nanokristalline Mate-
rialien hohes Erfolgspotential versprachen. Die Herstellung und die Charakterisierung der
verwendeten niedrigschmelzenden Legierungen und deren Einﬂuss auf den GBDP wird im
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folgenden Kapitel näher beschrieben. Eine Übersicht der durchgeführten Experimente ist
der Abbildung 6.1 zu entnehmen.
6.1. Charakteristika der niedrigschmelzenden
Legierungen
Die Auswahl der Legierungen erfolgte anhand einer Phasendiagrammanalyse. Beginnend
mit der von Oono et al. verwendeten Dy73Ni9,5Al17,5-Legierung [Oono11] (im Folgenden
als DyNiAl gekennzeichnet) wurden weitere Dy- und Nd-haltige Legierungen identiﬁ-
ziert, die a) einen möglichst niedrigen Schmelzpunkt besitzen und b) deren Additive,
wie in Kapitel 2.2.1 und 2.4 dargestellt, einen positiven Beitrag zu den magnetischen
Eigenschaften liefern und nicht in der Ausgangslegierung enthalten sind. Aus dieser Be-
trachtung wurden die Elemente Cu und Al und deren Eutektika (Dy,Tb,Nd)70Cu30 sowie
Nd85Al15 (im Folgenden als DyCu, DyNdCu, TbNdCu und NdAl gekennzeichnet) als am
erfolgversprechendsten identiﬁziert und mittels Lichtbogenschmelzen und anschließendem
Rascherstarren, wie in Kapitel 3.1.1 beschrieben, hergestellt. Um die Konsistenz des Pha-
sendiagrammes zu überprüfen, wurden exemplarisch für Nd-Cu noch Legierungen mit den
Verhältnissen 90:10, 80:20 und 60:40 präpariert.
Die magnetischen Eigenschaften der niedrigschmelzenden rascherstarrten Bänder
sind in Abbildung 6.2 dargestellt. Alle Legierung zeigen ein paramagnetisches Verhal-
ten, wobei die Dy-haltigen Legierungen höhere Suszeptibilitäten im Vergleich zu den Nd-
Abbildung 6.2.: Die Polarisation J als Funktion des äußeren Magnetfeldes µ0H zeigt
ein paramagnetisches Verhalten für verschiedene niedrigschmelzende Legierungen im
rascherstarrten Zustand.
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Abbildung 6.3.: Röntgendiﬀraktogramme in Bragg-Brentano Geometrie von verschie-
denen niedrigschmelzenden Legierungen im rascherstarrten Zustand.
haltigen Legierungen aufweisen. Diese Beobachtung deckt sich mit den Angaben aus der
Literatur [Chen94]. Die Suszeptibilitäten aller Legierungen sind am Ende des Unterkapi-
tels in Tabelle 6.1 zusammengefasst.
Zur Strukturanalyse wurden die rascherstarrten Legierungen mittels XRD untersucht
(Abbildung 6.3). Hierbei zeigt sich für alle Legierungen ein starkes Rauschen mit schwach
ausgeprägten Intensitätsmaxima, das auf eine amorphe Struktur schließen lässt. Die NdAl-
und DyCu-Legierungen weisen Reﬂexe mit deutlich höherer Intensität auf, weswegen hier
von einer Teilkristallinität mit kleinen Körnern auszugehen ist. Diese Reﬂexe sind der
kubischen DyCu-(Pm-3m, 221)-Phase und der hexagonalen αDy-(P63/mmc, 194)-Phase
bzw. der hexagonalen αNd-(P63/mmc, 194)-Phase sowie der kubischen Nd3Al-(Pm-3m,
221)-Phase zuzuordnen. Unterhalb eines 2Θ-Winkels von 20 ° konnten keine Reﬂexe iden-
tiﬁziert werden, da das Signal des Kunststoﬀprobenhalters zu groß ist.
Um die gewünschte Zusammensetzung zu überprüfen, wurden Gefügeanalysen an
den rascherstarrten Bändern, sowie für DyCu und DyNiAl auch exemplarisch an den
geschmolzenen Legierungen durchgeführt. Abbildung 6.4, links oben, zeigt ein ideal eu-
tektisches Gefüge mit nomineller Komposition für die geschmolzene DyCu-Legierung. Da
alle Legierungen gleichermaßen prozessiert wurden, ist davon auszugehen, dass die ande-
ren binären Legierungen und die DyNdCu-Mischlegierungen ähnlich gute Eigenschaften
aufweisen. Für die DyNiAl-Legierung in Abbildung 6.4, links unten, sind zwei Phasen mit
unterschiedlichem RSE Kontrast zu erkennen. Ein typisches eutektisches Gefüge kann hier
nicht beobachtet werden. Beide Phasen haben eine vergleichbare Stöchiometrie (helle Pha-
se: Dy68,3Ni13,2Al18,5, dunkle Phase: Dy69,9Ni11,4Al18,7) und sind gegenüber der nominellen
Zusammensetzung Dy-arm und Ni-reich. Zu beachten ist hierbei die Überlagerung der cha-
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Abbildung 6.4.: BSE-Aufnahmen einer DyCu- und einer DyNiAl-Schmelzprobe, sowie
jeweils eines rascherstarrten Bandes im Querschliﬀ.
rakteristischen Al-Kα- mit der Dy-Mγ-Linie des EDX-Signals, die eine exakte Bestimmung
der Komposition erschwert. Je nach Lage der Schliﬀebene sind die Strukturen punkt-,
linien- oder ﬂächenförmig. Vereinzelte Dendrite weisen eine starke Dy-Konzentration auf,
was auf eine dritte Phase schließen lässt. Die schwarzen Bereiche sind vereinzelten Po-
ren an der Oberﬂäche zuzuschreiben. Querschliﬀe der 30-50µm breiten rascherstarrten
Bänder zeigen keinen RSE-Kontrast mehr (Abbildung 6.4, rechts unten), wonach von ei-
ner homogenen nanokristallinen Verteilung auszugehen ist. Unter Berücksichtigung der
oben erwähnten Intensitätsüberlagerung konnte eine homogene, gegenüber der nominel-
len Zusammensetzung (Dy73Ni9,5Al17,5) leicht Ni-reiche und Al-arme Zusammensetzung
(Dy73,7Ni13,2Al13,1) festgestellt werden. Auch hier erschwert die Überlagerung der charak-
teristischen Linien eine exakte Quantiﬁzierung. Für alle eutektischen Legierungen zeigen
sich ähnliche kontrastarme feinkörnige Schliﬀbilder mit nomineller Zusammensetzung wie
exemplarisch für DyCu in Abbildung 6.4, rechts oben, dargestellt.
Ein zentraler Aspekt für die Korngrenzendiﬀusion ist die möglichst geringe Schmelz-
temperatur der niedrigschmelzenden Legierung, die die Diﬀusion beschleunigen soll (sie-
he Kapitel 2.4). Daher wurden für die verwendeten Legierungen DSC-Analysen durchge-
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Abbildung 6.5.: DSC-Analysen (oben) von rascherstarrten Bändern aus DyCu und Dy-
NiAl für eine Heizrate von 5K/min bzw. 10K/min, sowie Phasendiagramme (unten)
für DyCu [Subramanian90], DyNi [Massalski90] und DyAl [Okamoto00]. Die durch-
gehenden und gestrichelten Linien in den Phasendiagrammen geben den gemessenen
Temperaturbereich, sowie die gemessenen Schmelz- (Ts) und Erstarrungstemperaturen
(Te) an. Die blauen Rechtecke kennzeichnen den Kompositionsbereich für DyNiAl.
führt und mit den entsprechenden Phasendiagrammen verglichen. In Abbildung 6.5 sind
die Ergebnisse für die rascherstarrten DyCu- und DyNiAl-Bänder exemplarisch gegen-
übergestellt. Für DyCu zeigt sich beim Aufheizen und Abkühlen ein stark endothermes
bzw. exothermes Signal, das dem Aufschmelzen bzw. Erstarren des Dy70Cu30-Eutektikums
zugeordnet werden kann. Eine kleine Schulter vor dem eigentlichen Aufschmelzsignal deu-
tet auf den strukturellen Übergang von der αDy- zur βDy-Phase bei 782 °C hin. Durch
diese Überlagerung ist eine exakte Bestimmung der Schmelztemperatur beim Aufheizen
nicht möglich. Beim Abkühlen ergibt sich eine Erstarrungstemperatur von 799 °C, die
bei guter Kalibrierung idealerweise der Schmelztemperatur entspricht. Eine Abweichung
von 9 °C gegenüber dem Phasendiagramm liegt im Rahmen der Toleranzgrenze dieser
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Tabelle 6.1.: Gegenüberstellung der chemischen Zusammensetzung aus der EDX Ana-
lyse, der Dichte ρA, der Suszeptibilität χ, der Schmelz- bzw. Erstarrungstemperatur
TDSCs bzw. T
DSC
e aus der DSC-Analyse, der Schmelztemperatur aus den Phasendia-
grammen Ts sowie der Gesamtanteil an Seltenerden SE% als auch der Anteil an schwe-
ren Seltenerden SSE% für die verwendeten rascherstarrten Bänder.
Legierung EDX ρ χ
(at.%) (at.%) (g/cm3) (10−3)
Nd60Cu40 Nd60,7Cu39,3 7,28 2,6
Nd70Cu30 Nd70,7Cu29,3 7,18 2,3
Nd80Cu20 Nd81,3Cu18,8 7,11 2,4
Nd85Al15 Nd84,4Al15,6 6,76 3,1
Dy70Cu30 Dy70,2Cu29,8 8,76 58,6
Dy73Ni9,5Al17,5 Dy73,7Ni13,2Al13,1 8,05 32,8
Tb70Cu30 - 8,48 -
Dy20Nd50Cu30 - - -
Tb20Nd50Cu30 - 7,52 -
Legierung TDSCs bzw. T
DSC
e Ts SE% SSE%
(at.%) (◦C) (◦C) (m.%) (m.%)
Nd60Cu40 517 520 77,3 0
Nd70Cu30 512 520 84,1 0
Nd80Cu20 517 520 90,1 0
Nd85Al15 640 635 96,8 0
Dy70Cu30 799 790 85, 7 85,7
Dy73Ni9,5Al17,5 798-820 - 92,0 92,0
Tb70Cu30 - 730 85,4 85,4
Dy20Nd50Cu30 555 - 84,6 26,3
Tb20Nd50Cu30 527 - 84,5 25,8
Messmethodik, wonach die gemessenen Werte als glaubwürdig eingestuft werden können.
Für DyNiAl zeigt sich ein ähnliches Verhalten. Allerdings ist hier der Schmelzbereich
aufgrund verschiedener Phasen mit leicht unterschiedlicher Komposition und somit unter-
schiedlichen Schmelzpunkten (Abbildung 6.4) deutlich breiter und die Erstarrungstempe-
ratur mit 820 °C etwas höher als für DyCu. Dieses Ergebnis deckt sich mit den Angaben
aus den binären Phasendiagrammen für Dy-Ni und Dy-Al, wonach die Schmelztempera-
tur der DyNiAl-Legierung zwischen den eutektischen Temperaturen der Dy69Ni31 (693 °C)-
und Dy78Al22 (940 °C)-Legierung zu erwarten ist. Die DSC Analysen der Nd-haltigen Le-
gierungen und die dazugehörigen Phasendiagramme [Subramanian88, Okamoto91] sind
dem Anhang zu entnehmen. Die Zusammenfassung aller relevanten Größen der niedrig-
schmelzenden Legierungen beﬁndet sich in Tabelle 6.1.
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6.2. Korngrenzendiﬀusion am Beispiel von Dy70Cu30
Das folgende Kapitel enthält eine detaillierte Beschreibung des GBDP in heißkompak-
tierten und gestauchten Magneten unter Verwendung von DyCu-Pulver. Des Weiteren
wird ein kurzer Vergleich mit den Legierungen DyNiAl, NdCu sowie NdAl an Hand der
magnetischen Eigenschaften der heißkompaktierten Magnete gezogen.
6.2.1. Heißkompaktierte Magnete aus beschichteten
Nd-Fe-B-Pulvern
Um die nötige Diﬀusionlänge so gering wie möglich zu halten und um die Restriktion der
Probengröße zu vermeiden, wurde die Methode I, d.h. die Beschichtung der Ausgangspul-
ver, verwendet (vergleiche Abbildung 2.9 in Kapitel 2.4.2). Dazu sind die rascherstarrten
Bänder in der Argonbox gemörsert, auf eine maximale Partikelgröße von 250µm gesiebt
und mit dem MQU-F-Ausgangspulver gemischt worden. Danach erfolgte das Heißkom-
paktieren unter den Standardprozessbedingungen (siehe Kapitel 3.1.2).
Abbildung 6.6.: a) Maximales Energieprodukt (BH)max, Koerzitivfeldstärke µ0Hc
und Remanenz Jr bei 60 °C als Funktion des Dy-Anteils sowie b) Entmagnetisierungs-
kurven für eine heißkompaktierte Probe mit DyCu (1,1m.%Dy) bei 23 °C und 60 °C
vor und nach einer Wärmebehandlung bei 600 °C.
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Magnetische Eigenschaften
In Abbildung 6.6a zeigt sich, dass mit höherem DyCu- bzw. Dy-Anteil Hc ansteigt und
die Remanenz sowie das Energieprodukt abfällt. Die Reduzierung in der Remanenz lässt
sich durch den zusätzlichen Eintrag paramagnetischen Materials (DyCu) erklären. Da
die Dichte von Dy70Cu30 (8,76 g/cm3) in der gleichen Größenordnung mit der Dichte der
Nd2Fe14B-Phase (7,55 g/cm3) ist, skaliert der Rückgang in Jr linear mit dem hinzugege-
benen Gewichtsanteil der niedrigschmelzenden Legierung. Eine anschließende Wärmebe-
handlung bei 600 °C bewirkt über den gesamten Dy-Konzentrationsbereich eine parallele
Verschiebung der Koerzitivfeldstärken zu höheren Werten. In den Entmagnetisierungs-
kurven zeigt sich exemplarisch für eine Probe mit 1,1m.%Dy, dass sich die Gestalt der
Hysterese während der Wärmebehandlung nicht ändert und die Remanenz vergleichbare
Werte beibehält (Abbildung 6.6b). Die Menge an DyCu hat keinen Einﬂuss auf den abso-
luten Betrag, den die Koerzitivfeldstärke, auf Grund der Wärmebehandlung, ansteigt. Ein
maximaler Anstieg in der Koerzitivfeldstärke von 23% gegenüber der Dy-freien Referenz-
probe kann nach einer 24-stündigen Wärmebehandlung unter Verwendung von 1,1m.%Dy
Abbildung 6.7.: a) Maximales Energieprodukt (BH)max, Koerzitivfeldstärke µ0Hc
und Remanenz Jr als Funktion des Dy-Anteils für verschiedene Legierungszusätze im
Ausgangszustand bzw. nach einer Wärmebehandlung. Die grauen Balken entsprechen
der Standardabweichung von 10 Dy-freien Referenzmagneten.
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erzielt werden. Bei den Absolutwerten und den prozentualen Anstiegen ist zu beachten,
dass die Messungen bei 60 °C durchgeführt wurden, da der verwendete Permagraph auf
Koerzitivfeldstärken von 2,5T begrenzt war und diese Grenze bereits durch Zugabe von
2m.%Dy bei Raumtemperatur überschritten wurde. Bei Raumtemperatur beträgt der ef-
fektive Anstieg für 1,1m.%Dy gemessen in einem Pulsmagnetometer 0,29T/m.%Dy und
liegt damit deutlich über dem Referenzwert für die MQU-G-Probe mit 0,2T/m.%Dy.
In Analogie zur DyCu-Legierung zeigt sich in Abbildung 6.7, dass für DyNiAl, NdAl
und NdCu die Koerzitivfeldstärken nach dem Kompaktieren gegenüber der MQU-F-
Referenzprobe (grauer Balken) ebenfalls erhöht und die Remanenz reduziert ist. Für die
Nd-haltigen Legierungen führt eine anschließende Wärmebehandlung zu keiner Verbesse-
rung in Hc. Es scheint, dass eine zusätzliche Entkopplung durch Zugabe von weiterem Nd
bei der bereits sehr Nd-reichen MQU-F-Ausgangslegierung nur einen begrenzten positi-
ven Eﬀekt erzielt. Die DyNiAl-Legierung zeigt in Abbildung 6.7 einen ähnlichen Verlauf
wie die DyCu-Legierung, allerdings fallen die Koerzitivfeldstärken etwas geringer aus.
Dies lässt sich zum einen durch den höheren Schmelzpunkt der DyNiAl- im Vergleich zur
DyCu-Legierung erklären (vergleiche Tabelle 6.1). Zum anderen ist bekannt, dass die Zu-
gabe von Cu und Al für geringe Konzentrationen einen Anstieg in Hc durch eine bessere
Benetzung der Korngrenzen bewirkt (vergleiche Kapitel 2.2.1). Für Ni ist dieser Eﬀekt
nicht bekannt, führt aber bei Einbau in die 2-14-1-Körner zu einer Reduzierung der Sät-
tigungsmagnetisierung. Im Vergleich zu DyNiAl- ist die DyCu-Legierung auf Grund der
höheren Koerzitivfeldstärken in Kombination mit einem geringeren Dy-Anteil eﬀektiver
und wurde daher für die weiteren Untersuchungen des GBDP herangezogen.
Gefügeübersicht
Gefügeanalysen haben ergeben, dass sich trotz annähernd gleichverteilter Partikelgrößen
zwischen dem MQU-F-Ausgangspulver große Dy-Cu-reiche Einschlüsse bilden, die Vertei-
lung innerhalb der Probe jedoch homogener ist, als für DyF3. Ähnlich den Untersuchun-
gen an Dy-freien Referenzmagneten, sind auch in Abbildung 6.8a die Bandgrenzen (helle
Bereiche) gut von den Bändern (dunkle Bereiche) unterscheidbar. EDX-Karten zeigen Dy-
Nd-Cu reiche Einschlüsse mit geringen Fe- und O-Anteilen. Eine signiﬁkante Diﬀusion in
die Bänder ist nicht zu erkennen. Nach einer 24-stündigen Wärmebehandlung bei 600 °C
haben sich an den Bandgrenzen zahlreiche Nd-O-reiche Ausscheidungen gebildet (Abbil-
dung 6.8b). Des Weiteren deuten die Intensitätsgradienten in der Dy-Karte darauf hin,
dass Dy teilweise aus den Einschlüssen in die Bänder hineindiﬀundiert ist. Allerdings kann
durch das große Aktivierungsvolumen des Elektronenstrahls der starke Kontrast auch von
Dy-Einschlüssen unterhalb der Probenoberﬂäche kommen.
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Abbildung 6.8.: RSE-Aufnahmen sowie EDX-Karten für verschiedene charakteristi-
sche Element-Linien an polierten Oberﬂächen einer heißkompaktierten Probe mit DyCu
(2,0m.%Dy) a) vor und b) nach einer 24 h-Wärmebehandlung bei 600 °C.
TEM-Untersuchung vor einer Wärmebehandlung sowie TEM in-situ Experiment
STEM-EDX Untersuchungen in Abbildung 6.9 zeigen, dass bereits vor einer Wärmebe-
handlung nahe der Bandgrenzen sich Dy-reiche Hüllen um die einzelnen Körner gebildet
haben, die den Anstieg in der Koerzitivfeldstärke erklären. Dies beweist, dass bereits
nach 2-minütigem Heißkompaktieren bei 725 °C Dy entlang der Korngrenzen auf der Mi-
krometerskala diﬀundiert ist, obwohl die DyCu-Legierung bei dieser Temperatur noch im
festen Zustand ist. EDX-Analysen haben ergeben, dass auch geringe Mengen Fe und Co
in dem DyCu-reichen Einschluss nahe der säulenartigen Bandgrenze enthalten sind. Die
Fe-Anreicherungen in den Korngrenzen sind auf die Überlagerung des Fe-Kα- mit der Dy-
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Abbildung 6.9.: STEM-Aufnahmen einer heißkompaktierten Probe mit DyCu
(2,0m.%Dy) vor einer Wärmebehandlung sowie EDX-Karten für verschiedene charak-
teristische Element-Linien.
Lα-Linie zurückgeführen. Um die Dy-Diﬀusion während der Wärmebehandlung in-situ zu
beobachten, wurde die Lamelle im TEM bei 600 °C angelassen und simultan HAADF-
Bilder aufgenommen. Allerdings zeigt sich bereits nach wenigen Minuten eine starke C-
Kontamination die dem verwendeten Heizchip zugeschrieben wurde. Diese Kontaminatio-
nen verstärkten sich im Laufe des Experiments zunehmend, weswegen die Untersuchungen
nach 330min abgebrochen wurden. Im Anschluss daran wurden EDX-Karten an der sel-
ben Probenstelle aufgenommen. Allerdings hat sich gezeigt, dass bei einer dünnen Lamelle
die Oberﬂächeneﬀekte dominieren und eine Visualisierung der Korngrenzendiﬀusion nicht
möglich war. Die entsprechenden Abbildungen können dem Anhang entnommen werden.
HR-TEM-Untersuchungen der Korngrenzen nach einer Wärmebehandlung
Da mit Hilfe des in-situ Experiments keine Dy-Diﬀusion angeregt werden konnte, wurden
Lamellen aus der in Abbildung 6.8b dargestellten Probe, die für 24 h bei 600 °C ausgelagert
wurde, herauspräpariert. Diesbezüglich wurde eine Bandgrenze gewählt, die laut REM-
EDX-Analyse kein Dy aufweist. Die Bandgrenze zeigt zwei parallel verlaufende Bereiche
aus den bereits erwähnten säulenartigen Körner, die von einer schmalen kontrastreichen
Schicht getrennt sind (Abbildung 6.10). Die zwei parallelen Schichten aus säulenartiger
Körnern geben Aufschluss darüber, dass hier anders als an den Dy-freien Referenzmagne-
ten (vergleiche Abbildung 4.3 in Kapitel 4.1.1) zwei gleichartige Bandgrenzen aneinander
liegen. Trotz des fehlenden Dy-Signals in der REM-EDX-Analyse zeigt Abbildung 6.11,
dass mittels TEM eine Dy-, Cu- und Ga-Anreicherung in den Korngrenzen eindeutig
nachzuweisen ist. Weiterhin ist zu erwähnen, dass die komplette Bandbreite von sehr
schmalen bis sehr breiten Dy-reichen Hüllen beobachtet wurde. Das kleinste Korn an der
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Abbildung 6.10.: STEM-Aufnahmen einer Bandgrenze in einer heißkompaktierten
Probe mit DyCu (2,0m.%Dy) nach einer 24 h-Wärmebehandlung bei 600 °C.
eine Dy-Hüllenstruktur zu erkennen war, betrug ca. 100 nm. Auf Grund des lokalen Infor-
mationscharakters des TEM und der starken Inhomogenitäten der Probe, kann in diesem
ex-situ-Experiment keine Schlussfolgerung bezüglich der Diﬀusionweite gezogen werden.
Um die Elementanreicherungen in den Korngrenzen lokal zu trennen, wurden hochauf-
gelöste TEM-Bilder, an der in Abbildung 6.11 mit einem Pfeil markierten Stelle, auf-
genommen (Abbildung 6.12a) und ein Linienproﬁl mit einer Schrittweite von 1 nm über
Abbildung 6.11.: STEM-Aufnahmen einer heißkompaktierten Probe mit DyCu
(2,0m.%Dy) nach einer 24 h-Wärmebehandlung bei 600 °C, sowie EDX Karten für ver-
schiedene charakteristische Element-Linien.
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Abbildung 6.12.: a) HR-TEM-Aufnahmen einer heißkompaktierten Probe mit DyCu
(2,0m.%Dy) nach einer 24 h-Wärmebehandlung bei 600 °C, sowie b) STEM-HAADF-
Aufnahmen und EDX-Karten für verschiedene charakteristische Element-Linien. In c)
sind die aufsummierten Intensitätsproﬁle eines 10 nm breiten Linienproﬁls dargestellt.
die Korngrenze hinweg aufgezeichnet (Abbildung 6.12b und c). In Abbildung 6.12a zeigt
sich eine 2 nm breite Korngrenze zwischen zwei Nd2Fe14B-Körnern. Das periodische Gitter
deutet auf eine Kristallinität der Korngrenze hin, auch wenn für eine Breite von 2 nm diese
Einordnung kritisch zu betrachten ist. Die Breite der Korngrenzen ist vergleichbar mit der
Austauschlänge lex für die Nd2Fe14B-Phase (1,28 nm) sowie der Dy2Fe14B-Phase (1,37 nm)
und sollte demnach ausreichen, um die beiden Körner voneinander magnetisch zu entkop-
peln. EDX-Karten des Linienproﬁls zeigen eine lokale Nd-, Cu- und Ga-Anreicherung und
eine Fe-Verarmung in der Korngrenze. Anhand der aufsummierten Intensitätsproﬁle in
Abbildung 6.12c lässt sich erkennen, dass Dy nur links von der Korngrenze (grauer Bal-
ken) bzw. in Abbildung 6.12a nur im oberen Korn angereichert ist. Eine Diﬀusion in das
Nd2Fe14B-Korn entlang der stufenlosen [001]-Richtung ist unterdrückt und es bildet sich
keine Dy-reiche Hülle aus. Dies zeigt, dass die Diﬀusion in die Körner auf der Nanoskala
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Abbildung 6.13.: STEM-Aufnahmen einer heißkompaktierten Probe mit DyCu
(2,0m.%Dy) nach einer 24 h-Wärmebehandlung bei 600 °C und EDX Karten für ver-
schiedene charakteristische Element-Linien ca. 6µm von einer Bandgrenze entfernt.
stark von der kristallographischen Orientierung bzw. von der Stuﬁgkeit der Grenzﬂächen
abhängt. Die Dy-Hülle um dieses Korn ist demnach unvollständig und mit einer Dy-
freien Grenzﬂäche mit reduzierter Anisotropiefeldstärke unterbrochen. Diesen Aspekt gilt
es weiter zu optimieren, um das maximale Potential des GBDP auszuschöpfen.
Die Dicke der Dy-Hülle im oberen Korn beträgt ca. 5-10 nm. Diese Hüllendicke ist brei-
ter als die eingangs erwähnte Defektschichtdicke r0 (1,0-1,4 nm) aber vergleichbar mit
dem Radius des Aktivierungsvolumens (3,64-5,76 nm) aus Kapitel 2.2.2 und sollte für
die magnetische Härtung gemäß Bance et al. ausreichend sein [Bance15]. Bei der An-
gabe solcher Absolutwerte ist zu beachten, dass eine Verkippung einer Dy-reichen 2 nm
breiten Dy-Hülle um 5 ° gegenüber der Probennormalen bereits ausreichen würde, um
bei einer Lamellendicke von 50 nm die projizierte Dy-Hülle um 5nm zu verbreitern. Der
Wert 5-10 nm ist somit als obere Grenze zu verstehen. Obwohl das angrenzende Korn in
Zonenachse ist, kann solch eine Verkippung nicht ausgeschlossen werden. Interessanter-
weise ist die Dy Konzentration in der Korngrenze wesentlich geringer als in der Dy Hülle,
was sich mit einer unterschiedlichen Löslichkeit des Dy in der Nd-reichen Korngrenze
im Vergleich zu einem Nd2Fe14B-Korn erklären lässt. Eine ﬂüssige Nd-reiche Korngrenze
während der Wärmebehandlung und das partielle Aufschmelzen der Randbereiche der
Nd2Fe14B-Körner kann ebenso dazu beitragen.
In Bezug auf die gegenwärtige neu eingesetzte Diskussion, ob Fe in bestimmten Korn-
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grenzenphasen vorhanden ist oder nicht und ob diese Korngrenzenphasen somit ferro-
oder paramagnetisch sind, kann, wie auch in Arbeiten von Sepehri-Amin et al. [Sepehri-
Amin12], in der hier vorliegenden Abbildung ein starker Fe-Kontrast in der Korngrenze
beobachtet werden. Dies würde für eine ferromagnetische Korngrenze sprechen. Die A1-
Phase, die wie in Kapitel 2.2.1 beschrieben, sich auf der Nanoskala ausbildet, könnte eine
alternative Erklärung zu der bisher angenommenen Nd-reichen paramagnetischen Pha-
se sein. Durch die deutliche Anreicherung von Cu ist die Nd30Fe65Cu5-Phase ebenfalls
möglich. Deren magnetische Eigenschaft ist jedoch nicht bekannt. Eine exakte Quanti-
ﬁzierung war auf Grund der Überlagerungen der Dy-Lα- mit der Fe-Kα-Linie und der
fehlenden Standardisierung der Dy-Mα-Linie nicht möglich. Es ist außerdem anzumerken,
dass eine Verkippung, um nur 2 ° gegenüber der Probennormale ausreichen würde, um
eine homogene Verteilung von Fe in der Korngrenze zu messen. Eine gesicherte Aussage
über die Fe-Anreicherung in der Korngrenze kann nur durch Messung der Linienproﬁle
als Funktion des Verkippungswinkel getroﬀen werden.
In einer Entfernung von ca. 6µm von der Bandgrenze ist eine Dy- und Cu-Anreicherung
noch zu erkennen, aber deutlich kontrastärmer (Abbildung 6.13). Klare durchgehende Dy-
Hüllen können hier nicht mehr detektiert werden. Dies belegt, dass eine Diﬀusion in die
Mitte der ca. 20µm dicken Bandgrenzen durch eine 24 h-Wärmebehandlung bei 600 °C
realisierbar, aber mit den zur Verfügung stehenden Methoden schwer nachzuweisen ist.
HR-TEM-Untersuchungen der Ausscheidungen nach einer Wärmebehandlung
Wie in Abbildung 6.8 gezeigt wurde, bilden sich während einer Wärmebehandlung bei
600 °C an den Bandgrenzen zahlreiche Nd-O-reiche Ausscheidungen. Eine solche Aus-
scheidung ist exemplarisch in Abbildung 6.14a dargestellt. Der RSE-Kontrast zeigt einen
großen hellen Bereich an der Oberseite sowie eine schräg durch das Bild laufenden helle
Nd-O-reiche Bandgrenze. HAADF-Aufnahmen und EDX-Karten in Abbildung 6.14b be-
legen eine melierte großﬂächige Ausscheidung angrenzend an ein helles Nd-Dy-O-reiches
Partikel. EDX-Analysen über der Ausscheidung weisen eine hohe Nd-Konzentration von
88,6 at.% mit geringen Anteilen an Fe (5,1 at.%), Co (2,0 at.%) und O (2,3 at.%) auf. Dy
konnte auf Grund von Intensitätsüberlagerungen nicht korrekt quantiﬁziert werden, eine
starke Anreicherung in der EDX-Karte ist jedoch eindeutig. Dies zeigt, dass ein Teil des
Dy in den Ausscheidungen verbraucht wird und nicht mehr für eine Diﬀusion zur Verfü-
gung steht. Dies trägt dazu bei, dass der Anstieg in Hc mit längerer Wärmebehandlung
geringer wird (vergleiche Abbildung 6.6a). Obwohl eine O-Quantiﬁzierung mittels EDX
immer kritisch zu betrachten ist, wurde in der EDX-Karte eine deutliche O-Anreicherung
sowohl in den Ausscheidungen als auch in dem Oxid der Bandgrenze beobachtet. Eine
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Abbildung 6.14.: a) RSE-Übersichtsaufnahmen eines abgeschiedenen Platinbalkens
zur FIB-Präparation über einer Ausscheidung und der Querschnitt der fertigen FIB-
Lamelle in einer heißkompaktierten Probe mit DyCu (2,0m.%Dy) nach einer 24 h-
Wärmebehandlung bei 600 °C, sowie b) STEM-Aufnahmen und EDX-Karten der Aus-
scheidung für verschiedene charakteristische Element-Linien.
Cu-Anreicherung ist ebenfalls zu erkennen.
Die HR-TEM-Aufnahme in Abbildung 6.15b zeigt für die Ausscheidung ein periodi-
sches Gitter mit hoher Defektdichte (weiße Pfeile) und stark meliertem bzw. welligem
Kontrast. Im Unterschied zu den Nd2Fe14B-Grenzﬂächen, stimmen die Netzebenenabstän-
de des Oxids der Bandgrenze mit der der Ausscheidung überein, was für eine kohärente
Grenzﬂäche spricht. Die exakte Position der Grenzﬂäche ist schwer zu deﬁnieren (Abbil-
dung 6.15b). Auf Grund dieser Kohärenz liegen die rot markierten FFT-Reﬂexe sowohl im
Oxid als auch in der Ausscheidung vor, während die orange bzw. grün markierten Reﬂexe
jeweils nur in einer Phase zu ﬁnden sind (Abbildung 6.15c und d). Die gute Übereinstim-
mung der Netzebenenabstände ist eine mögliche Erklärung, warum die Ausscheidungen
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Abbildung 6.15.: HR-TEM-Aufnahmen a) des Übergangs von einer Oxidphase zu ei-
ner Ausscheidung, b) der Ausscheidung im Vergößerungsmodus, sowie die aus den
HR-TEM-Aufnahmen extrahierten FFT-Bilder für die Oxidphase c) und der Ausschei-
dung d) in einer heißkompaktierten Probe mit DyCu (2,0m.%Dy) nach einer 24 h-
Wärmebehandlung bei 600 °C. Reﬂexe die nur in der Oxidphase auftreten sind orange,
die nur in der Ausscheidung auftreten, grün dargestellt. Die roten Reﬂexe sind in beiden
Phasen vorhanden.
sich vornehmlich an den Bandgrenzen ausbilden und nicht innerhalb der Bänder.
Es wurden weiterhin die Abstände der FFT-Reﬂexe sowie deren zugehörige Winkel
mit den Literaturwerten der bekannten Oxid-Phasen verglichen [Kim14b,Kim12,Watana-
be09b,Watanabe11,Sasaki15,Shinba05] und in Tabelle 6.2 zusammengefasst. Das gemes-
sene FFT-Muster des Oxids der Bandgrenze in Abbildung 6.15c konnte jedoch keiner
dieser Phasen eindeutig zugeordnet werden. Da sowohl die c-NdO- als auch die c-NdO2-
Phase von Watanabe et al. in gestauchten Nd-Fe-B-Magneten an der Bandgrenze beob-
achtet wurde, ist es wahrscheinlich, dass auch in heißkompaktierten Magneten die Nd-O
reichen Bandgrenzen aus c-NdO oder c-NdO2 bestehen [Watanabe11]. Jedoch können an
Hand der FFT-Aufnahmen diese Phasen, als auch die c-Nd2O3- und c-Dy2O3-Phasen,
ausgeschlossen werden. Auch der Einbau anderer Elemente wie Fe, Co oder Cu oder die
Verarmung von O und die damit verbundenen Gitterverzerrungen bzw. die daraus resul-
tierenden Aufspaltungen der FFT-Reﬂexpositionen können, solange die Hauptphase er-
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Tabelle 6.2.: Verschiedene Phasen sowie deren Struktur, Raumgruppe, Einheitszelle
und Dichte aus der ICDD (International Diﬀraction Database) sowie die berechneten
REM-RSE-Koeﬃzienten (nach [Herrmann84])
Phase Struktur Raumgruppe Einheitszelle
(nm)
c-Nd2O3 Mn2O3 1a-3 (206) a = 1,1072
c-Dy2O3 Mn2O3 1a-3 (206) a = 1,0671
h-Nd2O3 La2O3 P321 (150) bzw. a = 0,384 c = 0,601
P-3m1
h-Dy2O3 La2O3 P321 (164) a = 0,383 c = 0,612
c-NdO NaCl Fm-3m (225) a = 0,4996
c-NdO2 CaF2 Fm-3m a = 0,554
m-Nd(BO2)3 a = 0,9832 b = 0,8093 c = 0,6377
α = 90 ° β = 126,6 ° γ = 90 °
t-Nd2Fe14B Nd2Fe14B P42/mnm (136) a = 0,8792 c = 1,2174










halten bleibt, die Abweichungen nicht erklären. Im Gegensatz dazu lässt sich eine perfekte
Deckungsgleichheit der beobachteten FFT-Reﬂexe mit der bisher für Nd-Fe-B-Magneten
unbekannten monoklinischen m-Nd(BO2)3-Phase in [1¯21] Zonenachse erzielen [Müller-
Bunz03]. Da B im EDX-Signal nicht quantiﬁziert werden kann, ist eine Borat-Phase nicht
auszuschließen. Jedoch besitzt diese Nd(BO2)3-Phase unter Verwendung der Bildungsvor-
schrift von Herrmann und Reimer im REM einen geringeren RSE-Kontrast im Vergleich
zur Nd2Fe14B-Phase (Tabelle 6.2) [Herrmann84]. Dies steht im Widerspruch mit den sehr
kontrastreichen oxidischen Bandgrenzen in den REM-Aufnahmen der heißkompaktierten
Probe (vergleiche Abbildung 6.8a). Allerdings ist es möglich, dass die Borat-Phase erst
während der Wärmebehandlung entsteht und der dunkle RSE-Kontrast dieser Phase vom
hellen RSE-Kontrast der angrenzenden Ausscheidung in den Übersichtsaufnahmen über-
lagert wird. Ein Teil des Sauerstoﬀs könnte aus den c-NdO- oder c-NdO2-Bandgrenzen
in die Ausscheidung diﬀundiert sein und B vice versa, um aus der ursprünglichen Oxid-
Phase eine Borat-Phase mit verzerrter Gitterstruktur zu stabilisieren. Eine vergleichbare
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Stabilisierung wurde bereits an anderen Oxid-Phasen beobachtet. Beispielsweise konn-
te durch den Einbau von Cu oder durch die Minimierung der Grenzﬂächenenergie der
Kristallgitter zwischen Oxid- und Nd2Fe14B-Körnern die c-Nd2O3-Phase stabilisiert wer-
den [Kim14b,Kim12].
Im Gegensatz dazu kann das FFT-Bild der Ausscheidung in Abbildung 6.15d so-
wohl der c-NdO2-Phase als auch der c-Nd2O3-Phase in [001]-Zonenachse zugeordnet wer-
den. Die zu erkennende Überstruktur mit doppelter Einheitszellengröße wurde für die
c-NdO2-Phase bereits von Watanabe et al. an gesinterten Nd-Fe-B-Magneten nach einer
Korngrenzendiﬀusion von Tb beobachtet [Watanabe09b]. Zunächst scheint der geringe O-
Anteil in den TEM-EDX-Karten in Abbildung 6.14 gegen eine c-NdO2- oder Nd2O3-Phase
zu sprechen. Allerdings ist in der Literatur schon häuﬁg von verarmten NdO2-Strukturen
berichtet worden, zumal der Übergang von der NdO- zur NdO2-Phase graduell durch Va-
riation des O-Anteil erzielt werden kann [Watanabe09b]. Des Weiteren ist die Analyse der
O-Konzentration in dicken Proben mit stark unterschiedlichen Dichten, auf Grund der
Absorptionsunterschiede des O-Röntgensignals in der Probe, generell schwierig. Zusätzli-
che Elemente wie Fe, Co und Cu haben ebenfalls einen Einﬂuss auf die Dichte sowie der
O-Intensität im EDX-Signal und wurden schon häuﬁg in Oxid-Phasen beobachtet.
6.2.2. Gestauchte Magnete aus beschichteten Nd-Fe-B-Pulvern
In Kapitel 4.11 hat sich gezeigt, dass heißkompaktierte Magnete, die bei 600 °C geglüht
wurden, durch das Stauchen nicht im gleichen Maße texturiert werden können wie die un-
behandelten Proben. Daher wurden für die folgenden Untersuchungen heißkompaktierte
Magnete mit DyCu gepresst und ohne eine Wärmebehandlung direkt im Anschluss umge-
formt. In Abbildung 6.16a ist zu erkennen, dass durch die Zugabe von DyCu (1,1m.%Dy)
die Koerzitivfeldstärke (kleine Striche) gegenüber der Referenzprobe (durchgehende Li-
nie) erhöht werden kann, ohne die Remanenz oder die Gestalt der Hysterese zu verändern.
Eine 3,5-stündige Wärmebehandlung der gestauchten Probe bei 600 °C führt zu einer wei-
teren maximalen Erhöhung in Hc (große Striche). Im Gegensatz dazu führt die Zugabe
von 2,0m.%Dy (kleine Striche in Abbildung 6.16b) zu einem noch höheren Hc, jedoch ist
die Remanenz deutlich geringer als für die Referenzprobe (durchgehende Linie) und die
Hysterese wesentlich ﬂacher. Dies lässt sich durch den erhöhten Anteil an paramagneti-
scher Phase erklären. Eine Wärmebehandlung der Probe wurde daher nicht durchgeführt.
Der eﬀektive Anstieg in Hc liegt mit 0,11T/m.%Dy (vor der Wärmebehandlung) bzw.
0,16T/m.%Dy (nach der Wärmebehandlung) für die Probe mit 1,1m.%Dy deutlich un-
ter den Erwartungen für den GBDP sowie dem Wert für eine homogene Dy-Verteilung
(vergleiche MQU-G-Werte in Tabelle 4.1 in Kapitel 4.2.2).
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Abbildung 6.16.: Entmagnetisierungskurven bei Raumtemperatur für Dy-freie und
DyCu-haltige gestauchte Magnete mit ϕ=0,7 und unterschiedlichem Dy-Anteilen von
a) 1,1m.%Dy und b) 2,0m.%Dy.
Gefügeanalysen in Abbildung 6.17 zeigen zwei Charakteristika auf, die dem positiven
Eﬀekt der Korngrenzendiﬀusion überlagert sind und den Gesamteﬀekt reduzieren bzw.
limitieren. Zum Ersten zeigen RSE-Aufnahmen dunkle scharfkantige Bereiche (schwarze
Pfeile in Abbildung 6.17 links) nahe der Bandgrenzen. Anhand von HR-TEM-Aufnahmen
in Kombination mit FFT-Bildern wurden diese Bereiche als große einkristalline Nd2Fe14B-
Körner identiﬁziert. Zweitens wurde mittels EDX-Karten in Bereichen nahe der Bandgren-
zen (Abbildung 6.17 rechts) ein invertierter Kontrast, d.h. eine homogene Dy-Verteilung
innerhalb der Körner und eine Dy-Verarmung an den Korngrenzen beobachtet. Da wäh-
Abbildung 6.17.: RSE-Aufnahmen einer gestauchten Probe mit DyCu (1,1m.%Dy)
sowie EDX-Karten für verschiedene charakteristische Element-Linien. Die Pfeile kenn-
zeichnen die Bildung großer Nd2Fe14B-Körner. Die Doppelpfeile kennzeichnen die
Stauchrichtung der Probe.
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rend des Stauchens die Probe bei 750 °C prozessiert wird, ist die Triebkraft im Vergleich
zu einer Wärmebehandlung bei 600 °C wesentlich höher, so dass eine Dy-Diﬀusion in die
Körner deutlich verstärkt wird, obwohl die Umformung nur 7-8min andauert. Dies ist im
Widerspruch mit den Beobachtungen von Watanabe et al., bei denen auch nach einer Um-
formung bei 800 °C und einer Wärmebehandlung von 750 °C eine Dy-Hüllenstruktur zu er-
kennen war [Watanabe13]. Eine detaillierte Beschreibung der Glühdauer und Umformzeit
sowie der TEM-Position innerhalb der Probe wurde in diesem Artikel nicht bereitgestellt.
Es ist wahrscheinlich, dass durch die Probeninhomogenität und der DyCu-Verteilung beide
Zustände (Dy-Hülle und homogene Dy-Verteilung) sowie alle anderen Zwischenzustände
in einer Probe existieren. Einen qualitativen Nachweis liefert Abbildung 6.18 einer ge-
stauchten Probe, die sowohl vor als auch nach der Umformung für 24 h bei 600 °C geglüht
wurde und bei der die verschiedenen Zustände nebeneinander existieren.
Um die Eﬀektivität des GBDP unter Verwendung von DyCu einzuordnen, wurden Jr
Abbildung 6.18.: STEM-Aufnahmen einer Bandgrenze (2) mit texturierten (1) und
nicht texturierten Bereichen (3) sowie EDX-Karten für verschiedene charakteristische
Element-Linien in einer gestauchten Probe mit DyCu (3,1m.%Dy) die vor und nach
dem Stauchen bei 600 °C für 24 h wärmebehandelt wurde. Die Pfeile kennzeichnen so-
wohl die Stauchrichtung der Probe als auch die Bildung großer Nd2Fe14B-Körner.
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Abbildung 6.19.: Darstellung von Jr über µ0Hc für eine gestauchte Probe mit
1,1m.%Dy (1,3m.%DyCu) und einem Umformgrad von ϕ = 0, 7 vor (oﬀener Kreis
mit Kreuz) und nach (ausgefüllter Kreis) einer Wärmebehandlung bei 600 °C. Die
durchgehende Linie entspricht der Jr-µ0Hc-Projektion aus Abbildung 4.7 für Dy-freie
Referenzmagnete. Diese gibt die maximale Performanz an, die durch Variation des
Umformgrades mit einer Standard-Umformgeschwindigkeit von ϕ˙ = 0, 002 s−1 erreicht
werden kann. Der gepunktete Pfeil visualisiert die relative Veränderungen in Bezug
zur Dy-freien Referenzprobe mit identischem Umformgrad. Die durchgehenden Pfeile
dienen der Beschriftung.
und Hc der direkt gestauchten Proben mit 1,1 m.%Dy (1,3m.%DyCu) gegeneinander
aufgetragen und mit der Umformgrad-Projektion der Dy-freien Referenzmagnete aus Ab-
bildung 4.7 in Kapitel 4.1.1 verglichen. Es folgt, dass die Probe sowohl im gestauchten
als auch im wärmebehandelten Zustand eine bessere Performanz aufweist, als durch einen
unterschiedlichen Umformgrades an Dy-freien Proben realisiert werden kann. Der hori-
zontale Verlauf des gepunkteten Pfeils lässt sich damit begründen, dass die Remanenz
sich gegenüber der Referenzprobe nicht verändert hat. Ein eﬀektiver Anstieg der Koerzi-
tivfeldstärke von 0,16T/m.%Dy ist im Vergleich zu einer MQU-G-Probe mit homogener
Dy-Verteilung gering, allerdings erzeugt die höhere Remanenz eine höhere Energiedich-
te, was die Eﬀektivität des GBDP bestätigt. Die Temperaturkoeﬃzienten der Remanenz
und der Koerzitivfeldstärke betragen α=−0, 09%/K bzw. β=−0, 54%/K. Diese Werte
wurden mit Hilfe eines Pulsmagnetometers bestimmt und liegen unter Beachtung der gerä-
tespeziﬁschen Abweichungen geringfügig über den Werten für eine Dy-freie Referenzprobe
mit einem Umformgrad von ϕ=0,43 (vergleiche Tabelle 4.1 in Kapitel 4.2.2). Dies zeugt
von einer verbesserten Temperaturstabilität und bestätigt die Bildung der (Dy,Nd)2Fe14B-
Mischphase.
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6.3. Optimierung des Korngrenzendiﬀusionsprozesses
Im vorangegangenen Kapitel wurde gezeigt, dass während des Heißkompaktierens und
während einer Wärmebehandlung Dy und Cu entlang der Korngrenzen diﬀundieren und
sich Dy-reiche Hüllen auf der Nanoskala ausbilden, die das Hc erhöhen. Es wurde aller-
dings auch demonstriert, dass das DyCu nicht homogen verteilt ist und ein erheblicher
Anteil an DyCu ungenutzt in großen Dy-Nd-Cu-reichen Einschlüssen und Ausscheidungen
verbleibt. Um dies zu optimieren, wurden die gemischten Pulver für 10min mit Heptan
in einer Planetkugelmühle gemahlen. Weiterhin wurden ternäre Eutektika mit ei-
nem signiﬁkanten Nd-Anteil und deutlich geringen Schmelzpunkten als die binäre DyCu-
Legierung verwendet, um die Diﬀusion zu beschleunigt. Abbildung 6.20a zeigt, dass nach
dem Heißkompaktieren trotz des Mahlens immer noch große DyCu-reiche Einschlüsse in
der Probe zu ﬁnden sind. Dies lässt sich damit erklären, dass der Schmelzpunkt von DyCu
bei 799 °C und damit noch oberhalb der Temperatur der Heißkompaktierung von 725 °C
liegt. Für die DyNdCu Legierung mit einer Schmelztemperatur von 555 °C wurde eine
absolut homogene Verteilung beobachtet (Abbildung 6.20b). In Abbildung 6.20c ist die
reduzierte Partikelgröße im Vergleich zum ungemahlenen Zustand exemplarisch für die
Probe mit DyCu unter Verwendung des gleichen Maßstabes wie in Abbildung 4.3 in Ka-
pitel 4.1.1 dargestellt. Der helle Kontrast, der durch das Mahlen frisch aufgebrochenen
Bänder deutet darauf hin, dass diese Bandgrenzen neu oxidiert sind. Dies würde den An-
stieg in der O-Konzentration mit längerer Mahldauer bestätigen (vergleiche Kapitel 4.3).
Einen weiteren Beitrag zu dem Kontrast liefert die homogene DyCu Schicht, mit der die
Partikel bedeckt sind.
In Abbildung 6.21 ist die Koerzitivfeldstärke sowie der eﬀektive Anstieg in Hc in Bezug
Abbildung 6.20.: RSE-Aufnahmen einer heißkompaktierten Probe aus ungemahlenen
Ausgangspulvern mit a) DyCu- bzw. b) DyNdCu-Zusätzen sowie c) ein vergrößerter
Ausschnitt des Gefüges für DyCu zur Demonstration der Partikelgrößenverteilung.
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Abbildung 6.21.: Koerzitivfeldstärke µ0Hc und eﬀektiver Anstieg der Koerzitivfeld-
stärke im Vergleich zur gepressten Dy-freien Referenzprobe ∆µ0H
eff
c für heißkompak-
tierte (links) und gestauchte (rechts) Magnete mit unterschiedlichen niedrigschmelzen-
den Legierungen als Funktion der Anlassdauer für eine Wärmebehandlung bei 600 °C.
Es wurden ungemahlenene (durchgehende Linien) und gemahlene (gestrichelte Linien)
Pulver verwendet. Die Pfeile geben die relative Veränderung gegenüber der MQU-F
(oben) oder MQU-G (unten) -Referenzprobe an. Schnelles Stauchen entspricht einer
10-fachen Umformgeschwindigkeit von ϕ˙ = 0, 02 s−1 im Vergleich zur Standardum-
formgeschwindigkeit von ϕ˙ = 0, 002 s−1.
zur Dy-freien gepressten Referenzprobe ∆µ0Heffc für heißkompaktierte und gestauchte
Magnete dargestellt. Für die heißkompaktierten Magnete zeigt sich, dass mit länge-
rer Wärmebehandlung bei 600 °C die Koerzitivfeldstärken für alle Legierungen ansteigen
und sich einem maximalen Wert von 2,4T annähern. Dieses Maximum entsteht dadurch,
dass die Koerzitivfeldstärke für die Dy-freie MQU-F-Referenzprobe mit längerer Glühdau-
er sinkt und durch die Zugabe der niedrigschmelzenden Legierung kompensiert werden
muss. Ein weiterer Grund für die Sättigung ist die Abnahme der Diﬀusionstriebkräfte mit
zunehmender Diﬀusionsweite und die Ausbildung der bereits erwähnten Dy-Nd-O-reichen
Ausscheidungen (vergleiche Kapitel 2.4). Es ist zu erwähnen, dass der Maximalwert für
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die ternären Legierungen bereits nach 5-10 h erreicht ist, was durch die geringere Schmelz-
temperatur und die damit verbundene schnellere Diﬀusion im Vergleich zu DyCu erklärt
werden kann. Infolgedessen ist der eﬀektive Anstieg ∆µ0Heffc für die ternären Legierungen
(roter Pfeil, links) höher als für DyCu und liegt weit über dem Wert für eine homogene
Dy-Verteilung (MQU-G-Pulver, gestrichelte Linie). Mahlen führt zu einem noch höhe-
rem eﬀektiven Anstieg (blauer Pfeil, links) auf Grund der homogeneren Verteilung und
zu Maximalwerten von 0,65T/m.%Tb bzw. 0,53T/m.%Dy. Es ist zu beachten, dass der
zusätzliche Nd-Anteil in den ternären Legierungen ebenfalls zur Erhöhung der Koerzitiv-
feldstärke durch eine bessere magnetische Entkopplung der Körner beitragen kann. Der
∆µ0H
eff
c -Wert ist daher als ein Kriterium zur Abschätzung der absoluten Eﬀektivität
des Prozesses im Sinne einer maximalen Ressourceneﬃzienz zu verstehen, anstatt als ein
Kriterium für die Eﬀektivität von Dy oder Tb. Die mit Hilfe eines Pulsmagnetometers
gemessenen Temperaturkoeﬃzienten für die Remanenz liegen für alle niedrigschmelzen-
den Eutektika im Bereich der Dy-freien Referenzmagnete. Ein leicht erhöhtes β von -0,44
anstatt -0,46%/K weist auf eine Diﬀusion von Tb bzw. Dy hin.
Für die gestauchten Proben in Abbildung 6.21 zeigt sich, dass das Mahlen sowohl
die Absolutwerte als auch den eﬀektiven Anstieg in Hc reduziert (oranger Pfeil, rechts).
Die Gefügeanalyse einer gestauchten Probe vor und nach der Wärmebehandlung ist dazu
exemplarisch für DyCu in Abbildung 6.22 dargestellt. Ähnlich der Darstellung in Abbil-
dung 6.17, sind auch für die gemahlenen Pulver große einkristalline Nd2Fe14B-Körner nach
dem Stauchen zu erkennen (schwarze Pfeile). Zusätzlich dazu bilden sich während einer
8-stündigenWärmebehandlung bei 600 °Cmikrometergroße Ausscheidungen an den Band-
grenzen aus (helle Bereiche in Abbildung 6.22b), die an ungemahlenen Proben nicht beob-
achtet wurden und demnach durch das Mahlen verursacht werden. EDX-Analysen haben
ergeben, dass die hellen Bereiche (1) stark Nd-Ga-O-reich sind (Nd24,1Fe55,3Co7Ga6O8)
und ein (Fe+Co)/Nd-Verhältnis von 2,6 aufweisen. Neben den hellen Bereichen konnten
weitere Nd-Ga-O-reiche Bereiche (2) mit einer Nd21,1Fe60,1Co6,9Ga5,0O6-Komposition und
einem (Fe+Co)/Nd-Verhältnis von 3,2 nachgewiesen werden, die aber im RSE-Kontrast
von der Matrix-Phase (3) mit einer Nd12,5Fe75,2Co6,7O3,5-Zusammensetzung und einem
Verhältnis (Fe+Co)/Nd = 6,6 kaum unterscheidbar waren. Auch in diesem Experiment
sind die EDX-Analysen wegen der Überlagerung der Dy-Lα- mit der Fe-Kα-Linie kritisch
zu betrachten. Als Konsequenz dieser O-reichen Ausscheidungen sinkt Hc für die Dy-
freie MQU-F-Referenzprobe drastisch mit längerer Glühdauer und kann durch die Zugabe
niedrigschmelzender Legierungen nicht kompensiert werden. Die Temperaturkoeﬃzienten
α und β sind gegenüber der Dy-freien Referenzprobe mit gleichem Umformgrad von ϕ = 1
unverändert.
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Abbildung 6.22.: RSE-Detailaufnahmen einer gestauchten Probe mit DyCu aus ge-
mahlenen Ausgangspulvern a) vor und b) nach einer 8 h-Wärmebehandlung bei 600 °C.
Die schwarzen Pfeile kennzeichnen die Bildung großer Nd-Fe-B-Körner, die weißen Dop-
pelpfeile die Stauchrichtung. Die Zahlen 1-3 in b) kennzeichnen Bereiche mit unter-
schiedlicher Komposition.
Durch eine 10-fache Umformgeschwindigkeit von ϕ˙ = 0, 02 s−1 (schnelles Stauchen)
kann die Bildung der Ausscheidungen während des Stauchens unterdrückt und deutlich
höherer Koerzitivfeldstärken sowie ein höherer eﬀektiver Anstieg in Hc realisiert werden
(blauer Pfeil in Abbildung 6.21, rechts). Im Vergleich zur ungemahlenen Probe mit gleich
schneller Umformgeschwindigkeit (roter Pfeil rechts), sind die Absolutwerte für die ge-
mahlenen Proben etwas geringer aber der eﬀektive Anstieg erhöht. Dies lässt sich durch
den negativen Eﬀekt der Oxidation (beeinﬂusst die Absolutwerte) und dem positiven Ef-
fekt der homogeneren Verteilung (beeinﬂusst die Eﬀektivität) durch das Mahlen erklären.
Es ist zu beachten, dass 0,08T des Anstiegs in Hc aus der höheren Umformgeschwindig-
keit und dem reduzierten Kornwachstum resultiert (vergleiche Abbildung 4.9 in Kapitel
4.1.2). Der übrige Diﬀerenzbetrag ist dem Eﬀekt der niedrigschmelzenden Legierung zu-
zuschreiben. Ein leichter Anstieg in der Koerzitivfeldstärke nach einer 1-stündigen Wär-
mebehandlung bei 600 °C lässt vermuten, dass nach dem schnellen Stauchen die ternären
Legierungen noch nicht homogen verteilt sind, sondern dass eine geringe Diﬀusion auch
bei 600 °C noch angeregt werden kann. Ein maximaler eﬀektiver Anstieg pro m.%SSE von
ca. 0,4 für ungemahlenes DyNdCu bzw. 0,67 für gemahlenes TbNdCu stellt eine deutliche
Verbesserung gegenüber einer homogenen Verteilung dar und unterstreicht das Poten-
tial des GBPD für gestauchte Magnete bei einer richtigen Optimierung des Prozesses.
Die Temperaturkoeﬃzienten α und β der ungemahlenen DyNdCu- und TbNdCu-Proben
liegen mit Werten von -0,07 bzw. -0,56%/K oberhalb der Dy-freien Referenzprobe (ver-
gleiche Tabelle 4.1 in Kapitel 4.2.2). Diese verbesserte Temperaturstabilität ist zum einen
der schnelleren Umformgeschwindigkeit und zum anderen der Bildung der (Dy,Nd)2Fe14B-
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Abbildung 6.23.: Darstellung von Jr über µ0Hc für verschiedene gestauchte Proben.
Die durchgehende Linie entspricht der Jr-µ0Hc-Projektion aus Abbildung 4.7 für Dy-
freie Referenzmagnete. Diese gibt die maximale Performanz an, die durch Variation des
Umformgrades mit einer Standard-Umformgeschwindigkeit von ϕ˙ = 0, 002 s−1 erreicht
werden kann. Die gepunkteten Pfeile visualisieren die relative Veränderungen in Bezug
zur Dy-freien Referenzprobe mit identischem Umformgrad. Die durchgehenden Pfeile
dienen der Beschriftung.
bzw. (Tb,Nd)2Fe14B-Mischphasen zuzuschreiben.
Um nicht nur die Koerzitivfeldstärke sondern auch die Remanenz zu berücksichtigen,
wurde in Abbildung 6.23 Jr über Hc aufgetragen. Hier zeigt sich, dass die gemahlenen
Proben allesamt unterhalb der Jr-Hc-Projektion der Dy-freien Referenzmagnete liegen
und somit keine Gesamtverbesserung darstellen. Im Gegensatz dazu führt das schnellere
Stauchen zu einer Gesamtverbesserung der magnetischen Eigenschaften. Die gepunkteten
Pfeile visualisieren hierbei die relative Veränderung bezüglich der Dy-freien Referenz-
probe mit gleichem Umformgrad. Im Gegensatz zu der ungemahlenen DyCu-Probe aus
dem vorangegangen Kapitel (grün) zeigen die gepunkteten Pfeile für die optimierten Pul-
ver (blau und rot) nach unten. Dies lässt sich damit erklären, dass bei der ungemahlenen
DyCu-Probe nur 1,3m.%, bei den ternären Legierungen jedoch 2,0m.% paramagnetischen
Materials der Probe hinzugefügt wurde und dass für die ternären Legierung die Bildung
von Dy-reichen Hüllen durch die bessere Diﬀusion verstärkt wurde. Der horizontale Pfeil
der ungemahlenen DyCu-Probe spiegelt zwar eine perfekte Verbesserung der Performanz
wieder, allerdings wurde diese Performanz mit der doppelten Menge an Dy realisiert. Im
Sinne der Ressourceneﬃzienz sind die ternären Legierungen demnach der DyCu-Legierung
vorzuziehen. Wenn die zusätzliche Oxidation der Partikel während des Mahlens vermie-
den würde, z.B. durch den Einsatz einer Strahlmühle in Inertgasatmosphäre, sollte es
möglich sein, die bessere Homogenität des Mahlens mit den besseren Absolutwerten in
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Hc, die durch die niedrigschmelzende Legierung induziert wird, zu kombinieren und die
magnetischen Eigenschaften noch weiter zu verbessern. Des Weiteren sollte es durch wei-
teres Optimieren möglich sein, die Schmelztemperaturen und die Prozesstemperaturen so
miteinander abzustimmen, dass auf eine zusätzliche Wärmebehandlung verzichtet wer-
den kann. Dies würde die Herstellungskosten deutlich reduzieren und den Prozess der
Heißumformung deutlich attraktiver machen.
6.4. Vergleich mit beschichteten Nd-Fe-B-Magneten
In Kapitel 5.1 wurde festgestellt, dass das Beschichten eines heißkompaktierten Magne-
ten mit DyF3 und anschließender Wärmebehandlung keine bedeutende Verbesserung der
magnetischen Eigenschaften erzielt. Als Gründe wurde der schlechte Kontaktschluss und
die limitierte Diﬀusion durch die hohe Schmelztemperatur von DyF3 in Kombination
mit der niedrigen Anlasstemperatur identiﬁziert. Da das Beimengen von DyF3 vor dem
Heißkompaktieren deutlich bessere Ergebnisse erzielte, wurde diese Methode auch für die
niedrigschmelzende DyCu-Legierung verwendet. Im Laufe der Arbeit stellte sich heraus,
dass sich trotz der erzielten Verbesserungen während des Stauchens unerwünschte Eﬀekt
einstellen, z.B. die Bildung von Ausscheidungen und eine homogene Dy-Verteilung. Des
Weiteren wurde der Schmelzpunkt der Dy-haltigen Legierung durch Verwendung niedrig-
schmelzender Legierungen im Vergleich zu DyF3 deutlich gesenkt und durch die Beigabe
von Nd sogar unter die Anlasstemperatur von 600 °C gebracht. Diese beiden Punkte gaben
Anlass den konventionellen GBDP unter Verwendung der optimierten niedrigschmelzen-
den Legierungen zu untersuchen (Methode II in Abbildung 2.9 in Kapitel 2.4.2).
Diesbezüglich wurde eine Dy-freie MQU-F-Probe unter Verwendung der Standard-
Prozessparameter hergestellt und in vier Einzelproben zersägt. Es zeigt sich in Abbildung
6.24, dass die zersägten Proben eine höhere Remanenz aufweisen als die Ausgangsprobe
(vergleiche Abbildung 4.7 in Kapitel 4.1.1). Drei der vier zersägten Proben wurden an-
schließend auf der Oberseite mit einer unterschiedlichen Menge an gemörsertem TbNdCu-
Pulver beschichtet. Die drei beschichteten Proben sowie die unbeschichtete Referenzprobe
wurden anschließend bei 600 °C für 2 h angelassen. Es zeigt sich, dass die Referenzprobe
aufgrund der Wärmebehandlung geringfügig an Koerzitivfeldstärke verliert. Mit zuneh-
mendem TbNdCu-Gehalt ist jedoch ein deutlicher Anstieg in der Koerzitivfeldstärke zu
beobachten. Dieser Anstieg ist stärker ausgeprägter als in den vorangegangenen Untersu-
chungen. Es ist jedoch zu beachten, dass auf der anderen Seite die Remanenz ebenso stark
reduziert wurde. Die körnige Struktur des Pulvers nach der Wärmebehandlung zeigt wei-
terhin, dass die TbNdCu-Legierung noch nicht vollständig aufgeschmolzen ist (Einschub
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Abbildung 6.24.: Entmagnetisierungskurven für eine Dy-freie Referenzprobe (schwar-
ze Linie) sowie deren zersägten Teilproben vor (rote Kurven) und nach einer 2 h-
Wärmebehandlung bei 600 °C mit unterschiedlicher TbNdCu-Beschichtung (blaue ge-
strichelte Kurven). Die Einschübe zeigen die zersägte Probe (links oben), die komplette
Ausgangsprobe (rechts oben) sowie die zersägten Proben nach der Wärmebehandlung
(rechts unten).
in Abbildung 6.24 unten). Eine weitere Reduzierung des Schmelzpunktes der niedrig-
schmelzenden Legierungen oder längere Anlasszeiten sind erforderlich. Der deutliche An-
stieg des Temperaturkoeﬃzienten β von -0,65%/K für die Referenzprobe auf -0,46%/K
für 4,53m.%Tb und der Rückgang in α von -0,05 auf -0,08%/K stützt die Vermutung
einer Tb-Diﬀusion und die Ausbildung einer (Tb,Nd)2Fe14B-Mischphase. Trotz der inho-
mogenen Beschichtung der Magnete konnte bei der Probe mit 0,81m.%Tb ein eﬀektiver
Anstieg in Hc von 0,42T/m.%Tb gegenüber der wärmebehandelten Referenzprobe be-
obachtet werden. Je dicker die TbNdCu-Beschichtung, umso geringer ist der eﬀektive
Anstieg, d.h. die Ausnutzung der niedrigschmelzenden Legierung, wie die Rückstände auf
der Probe belegen. Dies kann durch einen dünneren TbNdCu-Auftrag noch optimiert wer-
den. Jedoch wird hier der Eﬀekt der Korngrenzendiﬀusion mit der Probengröße begrenzt
bleiben [Löwe15]. Diese Untersuchungen zeigen, dass auf konventionellem Wege ebenfalls
eine Verbesserung der magnetischen Eigenschaften möglich ist, dass aber unter Beach-





Im Rahmen dieser Arbeit war es möglich den Korngrenzendiﬀusionsprozess (GBPD) kon-
zeptionell erfolgreich von gesinterten auf nanokristalline Nd-Fe-B-Magnete zu übertra-
gen. Dabei kamen modernste Analysemethoden zum Einsatz, die die Ausbildung der
Dy-reichen Hüllen auf der Nanoskala abbilden konnten. Die Herstellung der nanokris-
tallinen Magnete erfolgte mittels Heißkompaktierung und anschließender Heißumformung
von rascherstarrten Nd-Fe-B-Bändern. Dieser Prozess ist ein Batch-Prozess und wird bis-
her nur für die Herstellung rückwärtsﬂießgepresster Ringe kommerziell angewendet. Für
gestauchte Magnete ist eine kommerzielle Verfügbarkeit nicht bekannt. Im Rahmen dieser
Arbeit zeigte sich jedoch, dass eine Verbesserung der magnetischen Eigenschaften unter
Verwendung des GBDP möglich ist und das der GBDP die heißumgeformten Magnete,
durch einen eﬃzienteren Einsatz der schweren Seltenerden (SSE) wirtschaftlich attraktiver
macht.
Die Herausarbeitung des Einﬂusses des GBPD war möglich, da im ersten Teil dieser
Arbeit Dy-freie Nd-Fe-B-Magnete als Referenzsystem hergestellt und umfassend charak-
terisiert worden sind. Hierzu wurde der etablierte Herstellungsprozess der Heißumformung
aufgegriﬀen und erweitert. Zum einen ist es gelungen gestauchte Magnete mit hoher homo-
gener Textur rissfrei mit großer Reproduzierbarkeit herzustellen. Zum anderen wurde der
Prozess durch Erhöhung der Umformgeschwindigkeit eﬃzienter gemacht und gleichzeitig
höhere Koerzitivfeldstärken Hc bei gleichbleibender Remanenz Jr erzielt. Des Weiteren
wurden im Sinne eines maximalen Energieproduktes (BH)max bei anwendungsrelevan-
ten Temperaturen von 70-170 °C ein Umformgrad von ϕ= 1 als optimal herausgearbeitet
und das Gefüge bestehend aus Band und Bandgrenzen sowie Korn und Korngrenzen auf
den verschiedenen Längenskalen dargestellt. Für die heißkompaktierten Magnete zeigte
sich, dass bei maximal 600 °C eine Wärmebehandlung durchgeführt werden kann ohne
ein Kornwachstum zu induzieren und ohne Hc signiﬁkant zu reduzieren. Für gestauchte
Magnete wurde ein optimaler Bereich von 600-650 °C eingegrenzt, in der die Reduzierung
in Hc minimal ist. Die bessere Temperaturstabilität für heißkompaktierte und gestauchte
Magnete im Vergleich zu gesinterten Magneten wurde bestätigt. Im Sinne einer homo-
genen Verteilung sind verschiedene Zerkleinerungsmethoden für die Partikelfeinung der
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Dy-freien Ausgangspulver untersucht worden. Die bestmögliche Partikelfeinung mit nur
geringer Reduzierung in Hc gelang mittels 10-minütigen Mahlens in einer Planetkugel-
mühle unter Verwendung von Heptan und wurde daher für den anschließenden GBPD
verwendet.
Im zweiten Teil dieser Arbeit wurde DyF3-Salz für den GBDP verwendet. Die kon-
ventionelle Methode, d.h. die Beschichtung der Magnete und anschließender Dy-Diﬀusion
war für heißkompaktierte Magnete bei Temperaturen von 600-800 °C nicht erfolgreich.
Als Grund wurde der schlechte Kontaktschluss des DyF3-Pulvers mit der Probe durch
das lose Auftragen des Pulver herausgearbeitet. Eine maximale Diﬀusionsweite von 5µm
wurde mit Hilfe der Glimmentladungsspektroskopie bestimmt. Experimente an gestauch-
ten Proben wurden aufgrund dieser Limitierung nicht durchgeführt. Um einen besseren
Kontaktschluss herzustellen und um die Diﬀusionswege drastisch zu verkürzen, wurde
in einem weiteren Ansatz das Nd-Fe-B-Ausgangspulver vor der Verdichtung mit DyF3-
Pulver beschichtet. Es zeigte sich, dass bereits nach der Heißkompaktierung, sowie nach
anschließendem Stauchen Hc deutlich erhöht ist. Durch eine Wärmebehandlung bei 600 °C
war es möglich Hc für die heißkompaktierten Magnete weiter zu verbessern. Gefügeana-
lysen mittels wellenlängendispersiver Röntgenanalyse (WDX) zeigten eine Zersetzung des
DyF3-Pulvers während der Verdichtung und bestätigten die Bildung einer (Dy,Nd)2Fe14B-
Mischphase. Es wurde weiterhin festgestellt, dass die Nd-O-reichen Bandgrenzen eine
tragende Rolle im Diﬀusionsmechanimus spielen. Es zeigte sich, dass die Bandgrenzen als
Diﬀusionskanäle und Speicher für das F dienen. Sind die Bandgrenzen durchgängig, wie es
für heißkompaktierte Magnete der Fall ist, führt eine 600 °C-Wärmebehandlung zur Frei-
setzung von Dy und zur Erhöhung von Hc. Sind die Bandgrenzen nicht durchgängig, wie
z.B. für gestauchte Magnete, oder sind die Bandgrenzen bereits mit F gesättigt, dann dif-
fundiert F in die Korngrenzen der Nd2Fe14B-Phase und führt zu einer Reduzierung in Hc.
Bestärkt wurden diese Ergebnisse durch die Untersuchungen anderer Arbeitsgruppen an
gesinterten Nd-Fe-B-Magneten, die die Ausbildung verschiedener NdOF-Phasen [Park12]
und die Anlagerung von F an den Korngrenzen [Komuro10a] mit den magnetischen Ei-
genschaften in Verbindung gebracht haben. Eine Diﬀusion von Dy in die Bandmitten
wurde nicht beobachtet. Die Bildung einer (Dy,Nd)2Fe14B-Mischphase ﬁndet demnach an
der Grenzﬂäche zwischen den Bändern und der DyF3-Beschichtung statt. Für gestauchte
Magnete ergab sich ein maximaler eﬀektiver Anstieg in Hc von 0,25T/m.%Dy durch die
Zugabe von lediglich 1,2m.%Dy (1,5m.%DyF3), ohne Jr signiﬁkant zu reduzieren. Dieser
∆µ0H
eff
c -Wert liegt über dem Wert von 0,20T/m.%Dy für eine homogene Dy-Verteilung
und belegt, dass durch Zugabe von DyF3 die schwere Seltenerde Dy eﬃzienter und res-
sourcenschonender eingesetzt werden kann. Auch die Temperaturstabilität wurde durch
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diese Methode verbessert.
Ein weiterer Aspekt war die Minimierung der Wirbelstromverluste, um das Aufhei-
zen der Magnete in der Anwendung zu verhindern. Entgegen den Erwartungen zeigte
sich, dass nanokristalline Nd-Fe-B-Magnete trotz ihrer geringen Korngröße keine höheren
speziﬁschen elektrischen Widerstände und somit keine geringeren Wirbelstromverluste
als gesinterte Nd-Fe-B-Magnete aufweisen. Vielmehr zeigt sich in den Untersuchungen,
dass der speziﬁsche elektrische Widerstand mit zunehmenden Umformgrad senkrecht zur
Stauchrichtung weiter abnimmt. Durch Zugabe von DyF3 ist es allerdings möglich, diesen
Nachteil zu kompensieren. Es zeigte sich, dass bei 3,1m.%Dy der speziﬁsche elektrische
Widerstand von 115 auf 143µΩcm ansteigt. Dies führt zu einer Reduzierung der Wirbel-
stromverluste und bei konstanten Hystereseverlusten zu einer Reduzierung der Aufheizrate
des Magneten um 20% [McCurrie94].
Im dritten Teil dieser Arbeit wurden zur Verbesserung des GBDP verschiede-
ne niedrigschmelzende Legierungen bestehend aus Nd, Dy, Tb, Al, Cu und Ni herge-
stellt, zu Pulver verarbeitet und mit den Dy-freien Referenzpulvern vermischt. Es zeigte
sich, dass bereits nach der Heißkompaktierung Hc erhöht ist und durch eine 600 °C-
Wärmebehandlung mit längerer Behandlungsdauer ansteigt. Ein Maximum von 2,4T
konnte nicht überschritten werden, da die Eﬃzienz der Diﬀusion mit längerer Behand-
lungsdauer abnimmt und die Proben an thermischer Stabilität verlieren. Bei sehr langen
Haltezeiten oder höheren Temperaturen führt ein drastisches Kornwachstum zu starken
Verlusten inHc trotz Zugabe niedrigschmelzender Legierungen. Hochauﬂösende Transmis-
sionselektronenmikroskopie (HR-TEM)-Analysen gepaart mit Fast Fourier Transformatio-
nen (FFT) haben die Bildung großer einkristalliner Nd-Fe-B-Körner bestätigt. Weiterhin
führt die Wärmebehandlung zu breitﬂächigen Nd-Dy-O-reichen Ausscheidungen an den
Bandgrenzen die mittels FFT-Analyse als c-NdO2 bzw. c-Nd2O3-Phasen mit Überstruk-
turreﬂexen identiﬁziert wurden. Diese Ausscheidungen verbrauchen einen Teil des Dy,
der nicht mehr für die Bildung einer (Nd,Dy)2Fe14B-Mischphase zur Verfügung steht und
den GBDP limitiert. Es wurde weiterhin festgestellt, dass der GBDP mit niedrigerem
Schmelzpunkt der SSE-haltigen Legierungen eﬀektiver ist und höhere Koerzitivfelder bei
gleicher Behandlungsdauer erzielt werden. Im Vergleich zu DyF3 ist die Verwendung von
DyCu oder DyNiAl wesentlich eﬃzienter und ressourcenschonender. Eine signiﬁkante Cu-,
Ga- und Al-Anreicherung an den Korngrenzen trägt zu der Erhöhung der Koerzitivfeld-
stärke bei. Im Rahmen dieser Arbeit wurde ebenfalls ein in-situ-Diﬀusionsexperiment im
TEM durchgeführt. Es zeigte sich, dass die Diﬀusion in einer makroskopischen Probe auf
Grund der Oberﬂächeneﬀekte nicht mit einer TEM-Lamelle abgebildet werden kann.
Durch hochauﬂösende TEM-Untersuchungen konnte in heißkompaktierten Magne-
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ten die Ausbildung Dy-reicher Hüllen sowohl vor, als auch nach der Wärmebehandlung für
Korngrößen von 50-100 nm nachgewiesen werden. Es zeigte sich, dass die kritische Grenze
zwischen einer Dy-Hüllen-Konﬁguration und einer homogenen Dy-Verteilung stark von
den Prozessparametern abhängt. Die kristallographische Abhängigkeit der Diﬀusion wur-
de als entscheidender Einﬂussfaktor für die Ausbildung kontinuierlicher Dy-Hüllen auf der
Nanoskala identiﬁziert. Die Diﬀusion in die Nd2Fe14B-Körner entlang der [001]-Richtung
erwies sich als unterdrückt. Dies führte dazu, dass die Dy-Hüllen nicht vollständig ge-
schlossen sind und selbst nach einer Diﬀusion noch Dy-freie Grenzﬂächen mit reduzierter
Anisotropiefeldstärke existierten. An einer Korngrenze nahe eines Kornes, das sich in
Zonenachse befand, ist eine Dy-reiche Hülle mit einer Dicke von 5-10 nm nachgewiesen
worden. Unter Vernachlässigung einer Verdrehung dieser Korngrenze gegenüber der Pro-
bennormalen, ist diese Hülle breiter als die Defektschichtdicke r0 der Nd2Fe14B-Körner
(1,0-1,4 nm) [Kronmüller88] und vergleichbar mit dem Radius des Aktivierungsvolumens
(3,64-5,78 nm) [Woodcock12] und ist demnach für eine magnetische Härtung gemäß mi-
kromagnetischer Simulationen [Bance15] ausreichend. Aus dieser Betrachtung heraus lässt
sich der höhere eﬀektive Anstieg in Hc pro m.%Dy (∆µ0Heffc ) im Vergleich zu einer homo-
genen Dy-Verteilung durch die Bildung Dy-reicher Hüllen erklären. Es gilt anzumerken,
dass die Kornoberﬂäche, die mit Dy bedeckt werden muss, mit kleinerer Körngröße an-
steigt. Daher können die ∆µ0Heffc -Werte von 0,8T/m.%Dy, die für gesinterte Magnete
typisch sind [Löwe15], für nanokristalline Materialien trotz perfekter Hüllenstruktur nie
erreicht werden. Dies gilt es bei der Bewertung des Prozesses zu beachten. Wichtig ist
auch die Erkenntnis, dass der Dy-Gehalt in der Korngrenze deutlich geringer ist, als in
den angrenzenden Dy-reichen Hüllen. Dies wurde mit einer unterschiedlichen Löslich-
keit in Verbindung gebracht, die durch die ﬂüssige Korngrenzenphase und dem partiellen
Aufschmelzen der Randbereiche der Nd2Fe14B-Körner während der Wärmebehandlung
verstärkt wird. Dieser Eﬀekt macht es möglich, Dy-reiche Hüllen auszubilden und gleich-
zeitig die Korngrenzen im Sinne einer besseren magnetischen Entkopplung mit Nd zu
verbreitern, ohne dass Dy in der Korngrenze verbraucht wird.
Im Gegensatz zu anderen Beobachtungen [Watanabe13] wurde in gestauchten Ma-
gneten mit DyCu eine homogene Dy-Verteilung innerhalb der Körner beobachtet, obwohl
die Wärmebehandlung und die Umformung wesentlich moderater in Bezug auf Tempera-
tur und Anlassdauer waren. Auf Basis der hier vorliegenden Arbeit lässt sich jedoch ab-
leiten, dass das Gefüge der heißumgeformten Magnete sehr inhomogen ist und innerhalb
einer Probe beide Zustände (Dy-Hülle und homogene Dy-Verteilung), sowie alle erdenk-
lichen Übergänge oder sogar Dy-freie Körner zu ﬁnden sind. Weiterhin ist die Bildung
anderer O-reicher Phasen und Kornwachstum ein wichtiger Faktor für die Eﬀektivität
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des GBDP in getauchten Magneten. Die Untersuchungen zeigen, dass für kurze Wärme-
behandlungen die magnetischen Eigenschaften teilweise nicht mit einer Veränderung des
Gefüges in Verbindung gebracht werden können, da das Gefüge stark inhomogen ist und
die hochauﬂösenden Charakterisierungsmethoden nur einen winzigen Teil der Probe abbil-
den. Nur Langzeitwärmebehandlungen oder die Hinzugabe großer Mengen niedrigschmel-
zender Legierungen oﬀenbart die bestimmenden Einﬂussfaktoren wie z.B. die Bildung
Nd-O-reicher Ausscheidung an den Bandgrenzen und eine Dy-Diﬀusion. Aus dieser Ana-
lyse lässt sich ableiten, dass für die Diskussion des GBDP in nanokristallinen Materialien
zu allen Prozessschritten detaillierte Informationen zu Umformgrad, Umformgeschwin-
digkeit, Anlasstemperatur, Anlassdauer und Position innerhalb des Magneten benötigt
werden, um eine fundierte Schlussfolgerung des Wirkmechanismus und einen Vergleich
zwischen verschiedenen Methoden zu ziehen.
Im Sinne der Ressourceneﬃzienz zeigt sich, dass für nanokristalline Magnete ein
höherer eﬀektiver Anstieg in Hc pro m.%SSE mit Hilfe des GBDP möglich ist, die zusätz-
lich Berücksichtigung der Remanenz jedoch eine große Herausforderung darstellt. Generell
sollten die niedrigschmelzenden Legierungen sparsam eingesetzt werden, um die Rema-
nenz konstant zu halten, was jedoch eine Charakterisierung sichtlich erschwert. Um eine
optimale Ausnutzung der SSE zu erzielen, ist eine Partikelfeinung nötig. Dazu wurden die
Pulver vor dem Heißkompaktieren gemahlen und damit die niedrigschmelzenden Legie-
rungen homogener verteilt und die nötigen Diﬀusionswege verkürzt. Die Verwendung von
ternären Legierungen mit reduziertem Schmelzpunkt führten zu einem maximalen eﬀek-
tiven Anstieg in Hc von 0,52T/m.%Dy bzw. 0,65T/m.%Tb. Diese Werte liegen deutlich
über dem Wert von 0,20T/m.%Dy für eine homogene Dy-Verteilung und bestätigen, trotz
des leichten Rückgangs in Jr, die Eﬀektivität des GBDP. Der Einbau von Verunreinigun-
gen, die zusätzliche Oxidation der Bänder und die Ausbildung O-reicher Ausscheidungen
während des Mahlens in Heptan verhinderten den Anstieg in den Absolutwerten in Hc.
Für zukünftige Untersuchungen empﬁehlt sich daher eine lösungsmittelfreie Zerkleine-
rungsmethode unter Inertgasatmosphäre mittels einer Strahlmühle. Des Weiteren ist eine
maximale kontrollierbare Umformgeschwindigkeit nötig, um die Bildung von Ausschei-
dungen und Kornwachstum auf ein Minimum zu begrenzen. Unter optimalen Bedingun-
gen, d.h. durch perfekte Abstimmung der Heißkompaktierungs- und Umformungstempe-
raturen mit der Schmelztemperatur der niedrigschmelzenden Legierung, ist es möglich
auf einen separaten Wärmebehandlungsschritt zu verzichten und den GBDP vollständig
während der Verdichtung und Umformung ablaufen zu lassen. Dies würde den Prozess
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A.1. DSC-Analysen und Phasendiagramme
Abbildung A.1.: DSC-Analysen von rascherstarrten Bändern aus DyNdCu und TbNd-
Cu für eine Heizrate von 10K/min.
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Abbildung A.2.: DSC-Analysen (oben) von rascherstarrten Bändern aus NdCu und
NdAl für eine Heizrate von 10K/min, sowie Phasendiagramme (unten) für NdCu [Sub-
ramanian88] und NdAl [Okamoto91]. Die durchgehenden und gestrichelten Linien in
den Phasendiagrammen geben den gemessenen Temperaturbereich sowie die gemesse-
nen Schmelz- (Ts) und Erstarrungstemperaturen (Te) an.
A.2. TEM in-situ-Experiment
Abbildung A.3.: In-situ-STEM-HAADF-Aufnahmen einer heißkompaktierten Probe
mit DyCu (2,0m.%Dy) während der Wärmebehandlung für verschiedene Anlasszeiten
bei 600 °C.
Abbildung A.4.: STEM-Aufnahmen einer heißkompaktierten Probe mit DyCu
(2,0m.%Dy) nach einer in-situ Wärmebehandlung bei 600 °C für 330min, sowie EDX-
Karten für verschiedene charakteristische Element-Linien.
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